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Schon seit mehreren Jahrtausenden ist die zivilisatorische Entwicklung der Menschheit
eng verbunden mit der ökonomischen und technischen Verwendung von Metallen. Begin-
nend mit dem Gebrauch als Tauschmittel und Schmuck über die Herstellung von Werk-
zeugen und Waffen bis hin zu großindustriellen und hoch technisierten Anwendungen in
den Bereichen Konstruktion, Infrastruktur, Mobilität und Elektronik ist der Bedarf an
Metallen stetig gestiegen. Gerade Eisen, Kupfer und Aluminium sowie deren Legierun-
gen sind aus der heutigen, technisch hoch entwickelten Welt des 21. Jahrhunderts nicht
wegzudenken und ein weiterhin wachsender Verbrauch dieser Metalle, nicht nur durch
die steigenden Bedürfnisse der Industrienationen, sondern auch durch den industriellen
Aufbruch der Entwicklungsländer, ist abzusehen [1]. Da jedoch gerade Eisen und Alu-
minium (und eine Vielzahl weiterer Metalle) einen, aus elektrochemischer Sicht unedlen
Charakter besitzen, gewinnt das Thema Korrosion und Korrosionsschutz zunehmend an
Brisanz. Die Tatsache, dass der weltwirtschaftliche Schaden, der jedes Jahr durch Korro-
sion entsteht, mit rund 2 Billionen (1012) US$, also 3-4% des Bruttoinlandsprodukts der
Industrieländer beziffert wird [2, 3], verdeutlicht die Notwendigkeit, die durch Korrosion
beschränkte Lebensdauer von Metallkonstrukten durch entsprechenden Korrosionsschutz
zu erhöhen.
Durch die Entwicklung neuer Funktionsmaterialien wie z.B. Faserverbundwerkstoffe wur-
de mit dem Leichtbau ein weites Feld eröffnet, das in verschiedenen Segmenten wie Luft-
und Raumfahrt, Automotive und demMaschinen- und Anlagenbau ein hohes Potential an
Energiekostensenkung und Effizienzsteigerung durch Gewichtsreduktion verspricht. Wei-
tere positive mechanische Eigenschaften wie die hohe spezifische Festigkeit und Steifigkeit
unterstreichen insbesondere den innovativen Charakter von kohlenstofffaserverstärkten
Kunststoffen (CFK). Die Prognose für den industriellen Einsatz solcher Materialien zeigt
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einen stark wachsenden Trend [4, 5] (Abb. 1.1). Im Falle von CFK zeigte sich jedoch,
dass eine reine Substitution von Metallen durch CFK nicht möglich ist. Vielmehr liegt der
aktuelle technische Fokus auf der Kombination von Metall und CFK durch Hybridbau-
weisen, um somit gezielt die unterschiedlichen Eigenschaften beider Materialien für die
lokale Beanspruchung eines Bauteils zu nutzen und eine hohe Funktionalität zu erreichen
[6–10]. Mit dem Verbinden von CFK und Metall geht jedoch die Problematik einher,
dass aufgrund der unterschiedlichen elektrochemischen Potentiale galvanische Elemen-
te gebildet werden können, die zu einer sehr starken Korrosion des Metallfügepartners
führen würden. Somit wachsen mit dem vermehrten Einsatz von Hybridstrukturen die
















































Abb. 1.1: Nach [5] prognostizierter Wachstumstrend der Nachfrage endlosfaserverstärkter CFK
in verschiedenen industriellen Branchen bis zum Jahr 2020. In Bereichen wie Auto-
motive und Windenergie, aber auch für den Maschinen- und Anlagenbau ist eine hohe
jährliche Wachstumsrate zu erwarten.
Bildquellen: FORCiM3A, CCeV/Porsche, Flughafen München GmbH, CCeV/ESI,
CCeV/FES.
Innerhalb der Korrosionsforschung gewinnt das Material Titandioxid in Form einer anti-
korrosiv wirksamen Beschichtung an zunehmendem Interesse. Titandioxid zeichnet sich
durch seine Härte, Stabilität und vor allem seine hohe chemische Beständigkeit aus. Da-
durch scheint es als stabile anodische Schutzschicht für Metalle geeignet. Zudem eröffnet
der n-halbleitende Charakter von Titandioxid mit einer Bandlücke im nahen UV-Bereich
die Möglichkeit, einen denkbaren photokathodischen Korrosionschutz mit Sonnenlicht zu
2
gewährleisten, für den Fall, dass die TiO2-Schutzschicht beschädigt ist.
Im Rahmen dieser Arbeit soll zum einen die generelle Eignung von Titandioxid als Kor-
rosionsschutz für X5CrNi18-10 Edelstahl1 in chloridhaltigen Medien untersucht werden,
zum anderen die konkrete Anwendbarkeit der Oberflächenvergütung für CFK-Metall Hy-
bridstrukturen überprüft werden. Für diese spezielle Anwendung wurden neben Korro-
sionsuntersuchungen bzgl. der galvanischen Korrosion zwischen CFK und X5CrNi18-10
auch Untersuchungen zur Verbindungsfestigkeit solcher (beschichteter) Hybridstrukturen
durchgeführt und mögliche Verfahren zur Steigerung der Festigkeit getestet. Die Ober-
flächenbehandlung von X5CrNi18-10 mit TiO2 wurde mittels zweier Verfahren realisiert
und diese getrennt voneinander untersucht. Auf der einen Seite wurden durch reaktives
RF-Sputtern sehr dünne TiO2-Schichten (9-350 nm) auf den Stahl aufgetragen, auf der
anderen Seite wurde mittels sequentieller Ionenimplantation von Titan und Sauerstoff im
stöchiometrischen Verhältnis 1:2 Titandioxid oberflächennah in den Stahl implantiert.
Die Arbeit ist im Folgendem so aufgebaut, dass nach der Beschreibung der verwendeten
Materialien X5CrNi18-10 und TiO2 die Theorie zur Korrosion im Allgemeinen dargestellt
wird, wobei im Besonderen auf die für diese Arbeit relevanten Reaktionsmechanismen
an den Phasengrenzen Metall/Elektrolyt, Halbleiter/Elektrolyt und Metall/Halbleiter
eingegangen wird. Im Anschluss daran folgt die Vorstellung und Beschreibung der im
Rahmen der Arbeit verwendeten Herstellungsmethoden und elektrochemischen Messme-
thoden. Den Hauptteil bildet das Kapitel zu den Ergebnissen, das an sich in drei Teile
untergliedert ist. Im ersten Abschnitt werden die Ergebnisse zu den gesputterten TiO2
Schichten vorgestellt und erörtert, im zweiten die Ionenimplantation von Titandioxid
behandelt. Der dritte Abschnitt beinhaltet die Untersuchungen, die für den speziellen
Anwendungsfall einer CFK-Metall Verbindung entstanden sind. Abschließend folgt ei-
ne Zusammenfassung der wichtigsten Resultate und Erkenntnisse zusammen mit einem
Ausblick für weitere wissenschaftliche Untersuchungen.
1Die Wahl dieses Stahls basiert zum einen auf Vorgaben des Projektes FORCiM3A (Forschungsverbund
CFK/Metall-Mischbauweisen im Maschinen- und Anlagenbau), innerhalb dessen ein Teil dieser Arbeit






2.1 Eisen und Stahl
Zurecht lässt sich behaupten, dass kein Element die Menschheit in all ihrem Streben nach
Entwicklung, Zivilisation und Technologie bislang so wesentlich beeinflusst hat, wie das
Eisen. Mit dem Übergang von der Bronzezeit in die Eisenzeit gegen Ende des zweiten
Jahrtausends v. Chr. vollzieht sich in Europa und dem Mittelmeerraum ein kultureller
Wechsel, der maßgeblich durch die zunehmende Verwendung von Eisen zur Herstellung
von Werkzeugen und Waffen geprägt ist. Bevor jedoch die Überlegenheit des Eisens ge-
genüber Kupfer in Hinblick auf Härte, Formbarkeit und Schweißbarkeit und der damit
einhergehenden besseren Eignung für handwerkliche, landwirtschaftliche und kriegerische
Anstrengungen erkannt wurde, sah man den grundlegenden Vorteil zunächst in der weiten
Verbreitung und großen Verfügbarkeit von Eisenerz [11]. Eisen kommt in der Natur zwar
äußerst selten gediegen vor, ist jedoch in Form von (meist oxidischen) Verbindungen mit
einem Massenanteil von rund 5% nach Aluminium das am zweit häufigst vorkommende
Metall in der Erdkruste [12]. Der Übergang vom Kupfer zum Eisen vollzog sich jedoch
träge, da die Eigenschaften des neuen Materials angepasste Verarbeitungsmethoden er-
forderten, deren Erlernen und Verbreitung dauerte. Konnte Kupfer noch geschmolzen
und legiert mit z.B. Zinn als Bronze gegossen werden, so musste Eisen mangels geeigne-
ter Öfen, welche die Schmelztemperatur hätten aufbringen können, geschmiedet werden
[13]. Dennoch entwickelten sich die Verfahren und das Wissen um dieses Material stetig
weiter. Das Schmieden wurde alsbald zu einer wohlbehüteten Kunst, deren Tragweite sich
dadurch veranschaulichen lässt, dass bereits in der Antike in der römischen Provinz Nori-
cum, im heutigen Österreich, Stahl von äußerst hoher Qualität hergestellt werden konnte
[14], der -als ferrum noricum bekannt- von den Römern so geschätzt wurde, dass diese
5
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Provinz im römischen Reich einen Sonderstatus einnehmen sollte, da aus ihr ein Großteil
der Waffenlieferungen für die Legionen kam. In Antike und Mittelalter entwickelte sich
auch das Verhütten von Eisen durch Entwicklung von Rennöfen, die eine Temperatur von
bis zu 1300℃ erreichen konnten, stetig weiter. Dadurch war es möglich Gusseisen, welches
aufgrund des erhöhten Kohlenstoffgehalts (>2,06%) einen weit niedrigeren Schmelzpunkt
als Eisen oder Stahl hat [15], zu schmelzen. Als Folge dessen bestimmte in der Neuzeit
das Gusseisen mehr als der Stahl diese Epoche. Durch die Entwicklung von Hochöfen
und Verfahren wie das Frischen [16], welche es erlaubten, den Kohlenstoffgehalt im Eisen
und damit die Eigenschaften des Werkstoffes kontrolliert zu verändern, konnten ab dem
19. Jhd. Eisen und Eisenlegierungen in so hoher Quantität und Qualität hergestellt wer-
den, dass sich der Anwendungsbereich dieser Werkstoffe mehr und mehr ausdehnte. Von
der Eisenbahn über die Errichtung des Eiffelturms bis hin zu Automobilindustrie, Schiff-
und Flugzeugbau sowie modernen Wolkenkratzern erhielten Eisen und Eisenlegierungen
Einzug in Bereiche wie Infrastruktur, Konstruktion und Architektur und wurden so zur
Grundlage einer großindustriellen Entwicklung, wie sie im 19. und 20. Jhd. stattfand.
Mit einer weltweiten Produktion von rund 1500 Mio. t Rohstahl im Jahr 2014 [17], ist
Stahl auch im 21. Jhd. der meist verwendete Konstruktionswerkstoff [18].
2.1.1 Elementares Eisen
Die wichtigste Eigenschaft von Eisen, gerade für das Verständnis des Legierens und der
damit einhergehenden Modifikation der physikalischen und chemischen Eigenschaften,
ist die sog. Polymorphie. Das bedeutet, dass sich die kristalline Struktur von Eisen in
Abhängigkeit der Temperatur ändert. Grundsätzlich unterscheidet man zwischen drei
kristallinen Phasen: α-Eisen mit einer kubisch raumzentrierten (krz) Einheitszelle, γ-
Eisen mit einer kubisch flächenzentrierten (kfz) Struktur und δ-Eisen, welches ebenfalls
in einer kubisch raumzentrierten Struktur kristallisiert, jedoch mit dem Unterschied, dass
die Gitterkonstante etwas größer ist als beim α-Eisen [15]. Das α-Eisen selbst kann ab-
hängig von seiner magnetischen Eigenschaft weiter abgestuft werden, so dass ab 769℃
(Curietemperatur), wenn das Eisen beginnt vom ferromagnetischen in den paramagne-
tischen Zustand überzugehen, von β-Eisen gesprochen werden kann. Die verschiedenen
Gittertypen und die dazugehörigen Umwandlungstemperaturen sind in Abb. 2.1 gezeigt.
Erwähnenswert ist, dass es noch eine vierte Phase von Eisen gibt (-Eisen), die jedoch
nur entsteht wenn ein extrem hoher Druck von mehr als 11GPa auf α-Eisen bzw. γ-Eisen
ausgeübt wird, wodurch das ursprüngliche krz- bzw. kfz-Gitter in ein hexagonal dichtest
gepacktes (hdp) Gitter übergeht [19].
6


































Abb. 2.1: Temperaturabhängigkeit der verschiedenen Phasen von reinem Eisen nach [15].
2.1.2 Eisen-Kohlenstoff Legierungen
Da Eisen durch die früher Verhüttung mittels Holzkohle immer mit Kohlenstoff verunrei-
nigt war, entdeckte man recht bald, dass die Konzentration des enthaltenen Kohlenstoffs
maßgeblich die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes bestimmt. Nach [15] bewirkt
bereits ein Kohlenstoffgehalt von 0,1% eine Steigerung der Zugfestigkeit um rund 90MPa
gegenüber reinem Eisen. Generell lässt sich allein durch den Kohlenstoffgehalt kombiniert
mit verschiedenen Glüh-, Anlass- und Abschreckverfahren die Härte und Zugfestigkeit ei-
ner Eisen-Kohlenstoff Legierung zwischen 60-800HV bzw. 200-2300MPa einstellen [20].
Bei der Art und Weise wie Kohlenstoff in einer Legierung vorliegt, unterscheidet man
grundsätzlich zwischen drei Arten:
• Interstitiell in der Gitterstruktur von Eisen eingebundener Kohlenstoff  Misch-
kristall.
• Chemische Verbindung mit Eisen  z.B. Fe3C.
• Als eigene stabile Phase  z.B. Graphit.
Die Besetzung von Zwischengitterplätzen, die zur Bildung eines Mischkristalls führt, wird
von der Größe der zur Verfügung stehenden Plätze und somit vom Gittertyp bestimmt.
Das krz-Gitter und das kfz-Gitter weist mit der Tetraeder- und Oktaederlücke zwei Ty-
pen von Zwischengitterplätzen auf. Obwohl die Tetraederlücke im krz-Gitter größer ist
als die Oktaederlücke (dTkrz = 0, 065 nm, dOkrz = 0, 038 nm), findet die interstitielle
Einlagerung von Kohlenstoff vorzugsweise in die Oktaederlücke statt. Erklärt werden
7
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kann dies dadurch, dass die Einlagerung von Kohlenstoff -bedingt durch seinen Atom-
durchmesser dC = 0, 155 nm- zwangsläufig zu einer Verzerrung des Kristallgitters führt.
Da bei einer Besetzung der Oktaederlücke jedoch nur zwei Atome im nächsten Abstand
(a/2), bei der Tetraederlücke vier Atome im nächsten Abstand (a
√
5/4 = 0.56 · a) ver-
schoben werden müssen, ist die gesamte Gitterverzerrung im Falle einer Besetzung der
Oktaederlücken geringer [15]. Im kfz-Kristallgitter ist die Oktaederlücke zudem größer
als die Tetraederlücke (dOkfz = 0, 103 nm, dTkfz = 0, 058 nm), so dass es auch hier zu ei-
ner hauptsächlichen Besetzung der Oktaederlücke kommt. Die um mehr als das Doppelte
größere Oktaederlücke führt im kfz-Gitter zu einer deutlichen Erhöhung der Kohlenstoff-
löslichkeit. Während in der krz-Struktur bei 723℃ max. 0.02% (bei 20℃ weniger als
0,00001%) Kohlenstoff gelöst werden kann, beträgt die maximale Kohlenstoﬄöslichkeit
in der kfz-Struktur 0,8% bei 723℃ und 2,06% bei 1147℃. Die Lage der Oktaeder- und






















Abb. 2.2: Tetraederlücke und Oktaederlücke im (a) kubisch raumzentrierten Gitter und (b)
kubisch flächenzentrierten Gitter nach [15].
Wichtige Typen von Mischkristallen sind der Ferrit (C gelöst in α- oder δ-Eisen) und der
Austenit (C gelöst in γ-Eisen). Das bereits erwähnte Eisencarbid Fe3C wird als Zementit
bezeichnet, ein Phasengemisch aus Zementit und Ferrit als Perlit. Eine von Kohlenstoff-
konzentration und Temperatur dargestellte Abhängigkeit der verschiedenen Phasen eines
8
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Gefüges findet sich im Eisen-Kohlenstoff Diagramm [15, 20]. Über die für das Härten von
Stahl wichtige thermisch bedingte Martensitumwandlung soll, da sie für diese Arbeit
keine Relevanz besitzt, nur soviel gesagt werden, dass sie auf der raschen Abkühlung ei-
nes Werkstücks in der Austenitphase, in der viel Kohlenstoff gelöst ist, basiert, wodurch
ein Umklappen des Gitters von der kfz- in die krz-Struktur schneller stattfindet als der
Kohlenstoff aus der Oktaederlücke entweichen kann. Dadurch kommt es zu einer starken
Verzerrung des krz-Gitters, in dem nun zwangsläufig mehr Kohlenstoff gelöst ist als es
ohne Verzerrung sein könnte. Diese stark verspannte Phase wird im Gefüge Martensit
genannt und ist der Grund für die gesteigerte Härte des Werkstoffes [19, 20]. Ein auch in
Hinblick auf Korrosion wichtiger Punkt ist jedoch, dass sich eine Martensitumwandlung
auch durch mechanische Beanspruchung aus einem austenitischen Stahl vollziehen kann.
Dies wird im nächsten Abschnitt beschrieben.
2.1.3 Hochlegierter Stahl
Zusätzlich zum Kohlenstoff werden häufig andere Elemente -meist Metalle- zulegiert, um
die mechanischen Eigenschaften und chemische Beständigkeit weiter zu modifizieren, um
den Stahl so an seinen Einsatzbereich anzupassen. Typische Legierungselemente sind V,
Cr, Ni, Mn, Mo, Ti, Nb, Co, Si, S, W. Während kleine Elemente -wie bereits beschrieben-
interstitiell in die Kristallstruktur eingebunden werden, ersetzen größere Elemente Eise-
natome auf ihren Gitterplätzen und bilden somit Substitutionsmischkristalle. Die Lös-
lichkeit ist hierbei bestimmt durch das Verhältnis der Atomradien von Legierungselement
und Eisen. Je weniger dieses Verhältnis vom Wert 1 abweicht, desto höher ist die Lös-
lichkeit. Außerdem gilt, dass sich Metalle mit krz-Struktur besser in α-Eisen und solche
mit kfz-Struktur besser in γ-Eisen lösen [21]. Die Löslichkeit verschiedener Elemente in
α-Eisen und γ-Eisen findet sich in Tab. 2.1.
Durch Legieren mit sog. Austenitbildnern wie Nickel, Mangan oder Kobalt ist es z.B.
möglich, die Austenitphase, die ja für T< 911℃ nicht existiert, auch bei Raumtempe-
ratur zu erhalten, wodurch Stahl mit austenitischem Gefüge, also austenitischer Stahl
hergestellt werden kann. Mit diesem Wissen und durch das zusätzliche Legieren mit
Chrom gelang es der deutschen Firma Krupp 1912, einen austenitischen Stahl mit hoher
Korrosionsbeständigkeit zum Patent anzumelden, der sich in etwas modifizierter Form
über die Jahre zum absoluten Standard-Edelstahl entwickelt hat und nunmehr unter
X5CrNi18-10, 1.4301, Rostfreier Stahl oder V2A (historisch: Versuchsschmelze 2 Auste-
nit) bekannt ist. Dieser Stahl ist die Grundlage für die in vorliegender Arbeit gemachten
Experimente, seine typische Zusammensetzung ist in Tab. 2.2 aufgelistet. Das atomare
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Kurz- Gitter- Atomdurch- max. Löslichkeit 1 Misch-
bez. aufbau messer α-Eisen γ-Eisen kristall2
[nm] [%] [%]
Ni kfz 0,250 6 100 S
Cr krz 0,258 100 12,5 S
Mn kfz 0,274 3,5 100 S
Ti hdp 0,294 8 0,7 S
Si diamant 0,234 11 1,7 S
C graphit 0,154 0,03 2,1 I
1 bei erhöhter Temperatur
2 S Substitution., I Interstition
Tab. 2.1: Löslichkeit ausgewählter Legierungselemente in α-Eisen und γ-Eisen nach [21].
Modell dieses Eisenmischkristalls ist in Abb. 2.3 gezeigt.
Legierungselement C Si Mn P Cr Ni N
max. Gew.-% 0,07 1,0 2,0 0,045 17,0-19,5 8,0-10,5 0,11




Abb. 2.3: Eisenmischkristall am Beispiel von V2A: Cr und Ni Atome werden substituiert, C
Atome interstitiell eingebunden, wodurch das kfz-Gitter verzerrt wird [21].
2.1.3.1 Passivfilm
Die erhöhte Korrosionsbeständigkeit von V2A-Stahl resultiert aus einem, durch das Vor-
handensein von Chrom stabilisierten Schutzfilm, der in seiner Wirkung als Ionen-Barriere
einen Massenfluss vom Stahl zum umgebenden Medium derart reduziert, dass -solange
das umgebende Medium nicht zu aggressiv ist- von einem nicht-rostendem Verhalten ge-
sprochen werden kann. Der an Luft gebildete Film ist 1,5-2 nm dick und besteht haupt-
sächlich aus Oxiden, Hydroxiden und Oxyhydroxiden [23–27]. Chrom und Eisen kommen
hauptsächlich in der dritten Oxidationsstufe vor, d.h. Cr3+ und Fe3+ und als Oxid so-
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mit als Cr2O3 und Fe2O3. Generell lässt sich der Film in zwei Bereiche aufteilen, von
denen der innere hauptsächlich aus Cr2O3 aufgebaut ist und der äußere zusätzlich aus
Fe(II)/Fe(III)-oxiden und -hydroxiden besteht.
2.1.3.2 Verformungsinduzierter Martensit
Das Gefüge von V2A-Stahl ist bei Raumtemperatur metastabil austenitisch. Daher kann
durch Abkühlen auf tiefe Temperaturen oder durch Verformung bei Raumtemperatur die
austenitische Phase teilweise in eine martensitische Struktur umgewandelt werden [28].
Der Martensit kann entweder eine krz-Struktur annehmen, so dass er als α′-Martensit
(zur Unterscheidung vom ebenfalls kubisch raumzentrierten aber thermisch umgewandel-
ten α-Martensit in kohlenstoffreichen Stählen) bezeichnet wird, oder eine hdp-Struktur
(-Martensit). Die lokal veränderten mechanischen Eigenschaften (Festigkeit, Härte, etc.)
von kaltverformten V2A-Stahl [29, 30] resultieren nach [31] hauptsächlich aus der Um-
wandlung des Austenits in ferromagnetischen α′-Martensit. Neben der Beeinflussung von
mechanischen Eigenschaften zeigt die verformungsinduzierte Martensitbildung bei auste-
nitischen Edelstählen auch Auswirkung auf deren Korrosionsverhalten. So konnte gezeigt
werden, dass in saurem Milieu die Kaltverformung von V2A-Stahl eine Erhöhung der
Korrosionsstromdichte im aktiven Bereich und eine Verschlechterung der Passivierung
zur Folge hat; ebenfalls konnte eine erhöhte Passivstromdichte sowie ein vermehrtes und
in seinem Ausmaß gesteigertes Auftreten von Lochfraß in Chlorid-haltigen Medien nach-
gewiesen werden [28, 32–35]. Die verschlechterte Korrosionsbeständigkeit von V2A-Stahl
durch einen gesteigerten Martensitanteil kann nach [35] folgendermaßen begründet wer-
den:
• Das Korrosionspotential von Martensit ist negativer als das des Austenits.
 Selektive Korrosion von Martensit.
• Die Umwandlung von Austenit in α′-Martensit begünstigt -bedingt durch eine Vo-
lumenvergrößerung von 2-5% [31]- die Bildung von Wölbungen und Defekten.
 Zunahme der elektrochemischen Aktivität durch z.B. gesteigerte Adsorption von
Chlorid-Ionen an martensitischen Bereichen.
• Die Passivschicht der martensitischen Phase besteht nicht aus Cr2O3 und Fe2O3




Auch an den in dieser Arbeit verwendeten V2A-Substraten konnte eine, durch verschiede-
ne mechanische Beanspruchungen während der Probenpräparation (Schneiden, Schleifen,
Polieren) induzierte, Martensitbildung zumindest an den Rändern der Substrate nach-
gewiesen werden (Abb. 2.4). Auch wenn für die meisten Messungen nur die Probenmit-
te genutzt wurde, so ist nicht auszuschließen, dass auch hier Martensit vorhanden sein
könnte. Vorausgesetzt die Umwandlung, bedingt durch Schleifen und Polieren, hätte dort
ausschließlich in Oberflächennähe stattgefunden, so wäre der Martensit im Ätzbild nicht
nachweisbar, da ja durch die Ätzung Material von einigen µm abgetragen wird.
200 µm
Abb. 2.4: Farbätzung eines V2A-Substrates (Ätzmittel: Bloech und Wedl II). Gut erkennbar
ist der durch mechanische Beanspruchung gebildete α′-Martensit am Rand der Probe
(schwarze Nadeln).
Da die verformungsinduzierte Martensitbildung ein reversibler Prozess ist, wäre es zwar
möglich, durch eine gezielte Wärmebehandlung den Martensit wieder vollständig in Aus-
tenit umzuwandeln [36, 37], da hierfür jedoch ein für den V2A-Stahl kritischer Tempe-
raturbereich eingestellt werden müsste, in dem es zur Bildung von sich auf das Korro-
sionsverhalten negativ auswirkenden Chromcarbiden kommen kann [38], müsste danach
eine weitere Wärmebehandlung, nämlich ein Lösungsglühen bei 1100℃ folgen. Im Rah-
men dieser Arbeit wurde zwar auf verschiedene Arten versucht, die V2A-Substrate durch
Lösungsglühen in einen definierten Martensit-freien Zustand zu bringen, jedoch stellte
sich die praktische Umsetzbarkeit hinsichtlich der großen in dieser Arbeit verwendeten





Spätestens seit der von Fujishima und Honda im Jahr 1972 gemachten Entdeckung der
Photolyse von Wasser durch UV-bestrahltes Titandioxid [39] geriet TiO2 hinsichtlich sei-
ner photoelektrischen und photochemischen Eigenschaften in den Fokus der Forschung.
Gerade die Rolle von Defekten bei der photoinduzierten Wasserspaltung wurde eingehend
untersucht und trotz seiner geringen Quantenausbeute fand TiO2 Einzug in die Solarzel-
lenforschung [40], wo es in Farbstoffsolarzellen in seiner Eigenschaft als n-Typ Halbleiter,
dessen Absorptionsvermögen durch Reaktionen mit Farbmolekülen für den sichtbaren
Bereich sensibilisiert werden kann, zum Einsatz kommt [41]. Die heutige technologische
Relevanz erstreckt sich über einen weiten Bereich, so findet Titandioxid wegen seiner
ausgezeichneten Biokompatibilität Anwendung in der Biophysik und Medizin [42, 43],
als Photokatalysator in der Energie- und Umweltforschung [44], als O2-Gas Sensor in
der Automobilindustrie [45] (Die Defektdichte und somit die elektrische Leitfähigkeit ist
beim TiO2 stark abhängig vom Sauerstoffpartialdruck), als Halbleiter generell in der
Elektronik, wobei TiO2 hier sogar als künftiges, ultradünnes Gate-Material für MOS-
FETs diskutiert wird [40] und auch für die Korrosionsforschung stellt Titandioxid ein
attraktives Materialsystem dar [46–51].
2.2.1 Kristallstruktur
Titandioxid kommt in der Natur in den drei möglichen Modifikationen Anatas, Rutil
oder Brookit vor. Anatas und Brookit wandeln sich ab einer Temperatur von ca. 800℃
irreversibel in die thermodynamisch stabilste Form Rutil um [52]. Jedoch kann bei klei-
nen Partikeln mit einem Durchmesser von wenigen Nanometern, bei denen die Oberflä-
chenenergie in Bezug auf die Kristallmodifikation mitbestimmend ist, auch Anatas als
stabilste Modifikation gelten [53]. Im Gegensatz zum Brookit, in dem das TiO2 in einer
orthorhombischen Struktur kristallisiert, ist die Einheitszelle von Anatas und Rutil durch
eine tetragonale Struktur gekennzeichnet, in der ein Titanatom mit sechs Sauerstoffato-
men oktaedrisch koordiniert ist (Abb. 2.5). Die Anatas Modifikation unterscheidet sich
von der Rutil Modifikation insofern, als dass durch die stärkere Verdrehung dieser TiO6-
Oktaeder die Ti-Ti Abstände größer und die Ti-O Abstände kleiner als bei der Rutil
Modifikation sind [54]. Spezifische Daten zur Kristallstruktur finden sich in Tab. 2.3.
Neben dem Titan(IV)-oxid kann Titan als Titan(III)-oxid (Ti2O3) und Titan(II)-oxid
13
2 Materialien
(TiO) oxidieren, oder substöchiometrisch als technisch relevante, sog. Magneli-Phasen
mit der Strukturformel TinO2n−1 (4 ≤ n ≤ 10) [55]. Substöchiometrisch meint, dass die
regelmäßige Anordnung von TiO2 Oktaedern, aus denen Magneli-Phasen aufgebaut sind,
immer wieder mangels Sauerstoffs unterbrochen werden muss. So ergibt sich im Falle von







Abb. 2.5: Kristallstruktur von Anatas und Rutil nach [40, 56].
Anatas Rutil Brookit
Kristallstruktur tetragonal tetragonal orthorhombisch
Gitterkonstanten [Å]
a = 3, 73 a = 4, 58 a = 5, 44
b = - b = - b = 9, 17
c = 9, 37 c = 2, 95 c = 5, 14
Volumen EZ [Å3] 73,00 27,17 257,38
Dichte [ gcm3 ] 3,83 4,24 4,17
Tab. 2.3: Daten zur Kristallstruktur verschiedener TiO2 Modifikationen nach [40, 54].
2.2.2 Defekte und elektronische Eigenschaften
Die Strukturformel TiO2 symbolisiert nur vereinfacht die chemische Verbindung die-
ses Titanoxids. In Wirklichkeit ist die Verbindung viel komplexer, da Titandioxid meist
Sauerstoff-defizitär vorliegt [40, 57], so dass die korrekte, nicht-stöchiometrische Struk-
tur besser durch die Formel TiO2−x beschrieben wird. Sauerstofffehlstellen stellen neben
interstitiell eingebundenen Metall-Kationen die zwei wichtigsten Arten von Defekten für
Titandioxid dar. Andere Arten von Defekten, wie z.B. Metallfehlstellen, wie sie durch
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starke Oxidation von TiO2 entstehen können [57], spielen eine eher untergeordnete Rolle.
Defekte haben einen erheblichen Einfluss auf die elektronischen und optischen Eigenschaf-
ten von Titandioxid, da sie wie Donatoren oder Akzeptoren wirken und somit eine Dotie-
rung des TiO2-Halbleiterkristalls verursachen. Das Leitungsband von Titandioxid setzt
sich aus den 3d-Orbitalen der Titanatome zusammen, das Valenzband aus 2p-Zuständen
der Sauerstoffatome [58]. Die Größe der Bandlücke beträgt abhängig von der Kristall-
struktur 3,0 eV (Rutil) bzw. 3,2 eV (Anatas) [40]. Durch das Vorhandensein von z.B.
Sauerstofffehlstellen werden Zustände unterhalb des Leitungsbandminimums generiert,
die zu einer n-halbleitenden Charakteristik des TiO2-Kristalls führen. Die energetische
Lage der Zwischenzustände verschiedener Defekte ist in Abb. 2.6 schematisch dargestellt,
wobei die Kröger-Vink Notation [59] verwendet wurde: V¨O symbolisiert eine Sauerstoff-
fehlstelle,
...
Tii ein Ti3+-Interstitial und V′′′′Ti eine Titanfehlstelle. Allgemein gibt die Zahl
von „˙“bzw. „′“den positiven respektive negativen Ladungszustand an. Tiefgestellt werden
die jeweiligen Gitterplätze, so ist OO ein Sauerstoffatom auf einem Sauerstoffgitterplatz
















Abb. 2.6: Energetische Lage von Defektzuständen in TiO2 nach [57]. V¨O symbolisiert eine Sau-
erstofffehlstelle,
...
Tii ein Ti3+-Interstitial und V′′′′Ti eine Titanfehlstelle.
Die Ausbildung solcher Defekte kann durch folgende Gleichungen beschrieben werden
[60]:
OO 
 V¨O + 2e′ +
1
2O2 (2.1)
2OO + TiTi 

...
Tii + 3e′ + O2 (2.2)
O2 





Tii + e′ (2.4)
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Defekte können durch thermisches Ausheilen, Elektronen- und Ionenbeschuss oder beim
Sputtern [61] generiert werden. Da sie die elektronischen Eigenschaften und damit auch
das Korrosionsverhalten von TiO2 beeinflussen, sind sie für diese Arbeit von Bedeutung.
Der Bezug zur Korrosion soll in einem späteren Abschnitt erörtert werden.
Ausgewählte elektronische und physikalische Eigenschaften der beiden TiO2 Modifika-
tionen Rutil und Anatas sind in Tab. 2.4 aufgelistet.
Rutil Anatas Ref.
Bandlücke (indirekt) [eV] 3.0 3.2 [40]
Ladungsträgerbeweg-
lichkeit1 [cm2V−1s−1]
n: 0,1-1 n: 1-10 [40, 62]
p: 0,01-0,1 p: 0,05-0,2 [54]
Diffusionslänge [µm] n:0,1-0,5 n: 0,8 [54][63]p: 0,01 p: 0,1-1 [64][54]
Ladungsträger-
konzentration [cm−3] 5 · 10
16 1 · 1016 − 1 · 1018 [54]
Effektive Masse [me]
n: ≈ 20 n: ≈ 1− 13 [62, 65]
p: 0,01 p: ≈ 2 [54, 65]
Dielektrizitätskonstante ≈ 100 ≈ 31 [62]
Spezifischer Widerstand
[Ωm]
2 a) 105 − 108 [40, 66]
b) 0, 1− 102 [67]
1 n=Elektronen, p=Löcher
2 a) nahezu defektfrei b) reduziert in Wasserstoffatmosphäre
Tab. 2.4: Elektronische und physikalische Eigenschaften von Rutil und Anatas.
2.2.3 Chemische Beständigkeit
Die Eignung von Titandioxid als Korrosionsschutz für andere Metalle ist vor allem da-
durch gegeben, dass es selbst über einen weiten Potentialbereich und über eine weite
pH-Wert Spanne chemisch stabil ist (Abb. 2.7). So setzt die Korrosion von Titan in
wässrigen Lösungen innerhalb eines Potentialbereichs von 0 bis -1V erst bei relativ nied-
rigen pH-Werten ein, oder bei Potentialen die weit über dem Oxidationspotential von
Wasser liegen (> 1, 5V). Wasser spielt bei der Passivierung von Titan und bei der Re-
passivierung von beschädigtem TiO2 eine große Rolle. So kann gezeigt werden, dass Ti-
tan in einer Lösung aus Methanol und Salzsäure aktiv aufgelöst werden kann, wenn der
Wassergehalt dieser Lösung unter ca. 3% liegt [68]. Titandioxid ist unlöslich in Wasser
und in den meisten Säuren. In Wasser gehen nur etwa 3µM als neutrale Aquakomplexe
Ti(OH)2(aq) in Lösung, die Anzahl der kationischen Hydroxokomplexe Ti(OH)2+2 und
Ti(OH)+3 ist dabei noch geringer [69]. Selbst in sehr aggressiven Säuren (H2SO4, HF) ist
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es nur schwer löslich und eine Auflösung gelingt oft nur unter gleichzeitiger Temperatur-
zufuhr. Eine Reduktion von TiO2 mit Wasserstoff ist auch unter extremen Bedingungen
(130 atm. 2000℃ ) nur bis zum zweiwertigen TiO möglich [70]. Titandioxid gilt generell





























Abb. 2.7: Pourbaix Diagramm für das System Titan-Wasser bei 25℃ [71]. Auffällig ist der weite
Bereich über den TiO2 stabil ist.
Auch die mechanische Stabilität von TiO2 ist durch seine vergleichsweise Hohe Härte von








Als Korrosion (lat. corrodere, zersetzen) wird im Allgemeinen die physikochemische bzw.
elektrochemische Wechselwirkung eines Metalls mit seiner Umgebung bezeichnet, die in
(meist negativ) veränderten Eigenschaften des Metalls resultiert. Damit verbunden ist
immer eine Auflösung des Metalls. Unterschieden wird dabei [73, 74], ob das Metall ohne
Beteiligung eines elektrisch leitfähigen Mediums (Elektrolyten) in einem Reaktionsschritt
oxidiert wird (chemische Oxidation), z.B.
2Fe(s) + 3Cl2(g) → 2FeCl3 (3.1)
oder ob die Oxidation unter Elektronentransfer an die Umgebung stattfindet (elektro-
chemische Reaktion), z.B.
M(s) → Mn+(aq) + n · e− (3.2)
D(aq) + n · e− → Dn−(aq), (3.3)
mit M(s) - Metall, Mn+(aq) - Metallkationen in Lösung und D(aq) - gelöstes Oxidationsmittel
(Elektronenakzeptor).
3.1.1 Redoxreaktionen
Im Prinzip kann jede elektrochemische Reaktion, die Korrosionsprozesse beschreibt, als
Redoxreaktion verstanden werden. Während in einer anodischen Teilreaktion Elek-
tronen erzeugt werden (Gl. 3.2), werden diese in einer kathodischen Teilreaktion
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verbraucht (Gl. 3.3), wodurch sich das Reaktionsgleichgewicht der anodischen Teilreakti-
on zugunsten der Elektronenerzeugung verschiebt. Ein Elektronen- und Ionen-leitfähiges
Medium ist für solche elektrochemischen Reaktionen notwendig. Die anodische Teilre-
aktion beschreibt mit der Oxidation von Metallen den eigentlichen Korrosionsprozess.
Spezielle kathodische Teilreaktionen sind nach [73]:
(a) Neutrale, im Elektrolyten gelöste Moleküle:
O2(g) + 2H2O(l) + 4e− → 4OH−(aq) (3.4)
Cl2(g) + 2e− → 2Cl−(aq) (3.5)
(b) Gelöste Kationen:
2H3O+(aq) + 2e
− → H2(g) + 2H2O(l) (3.6)
Fe3+(aq) + e
− → Fe2+(aq) (3.7)
(c) Gelöste Moleküle und Ionen zusammen:
O2(g) + 4H3O+(aq) + 4e
− → 6H2O(l) (3.8)
(d) Oxid- oder Hydroxidfilme auf der Metalloberfläche:
Fe3O4(s) + 2e− + H2O(l) → 3FeO(s) + 2OH−(aq) (3.9)
Fe(OH)3(s) + e− → Fe(OH)2(s) + OH−(aq) (3.10)
Als abschließendes Beispiel für eine vollständige Redoxreaktion sei die atmosphärische
Eisenkorrosion genannt (Abb. 3.1), deren Teilreaktionen durch Gl. 3.2 und Gl. 3.4 be-
schrieben wird.
2Fe(s) + O2(g) + 2H2O(l) → 2Fe(OH)2(s) (3.11)
Wichtig für diese Reaktion ist das aus niedergeschlagener Luftfeuchtigkeit entstandene
















Abb. 3.1: Atmosphärische Korrosion von Eisen nach [75].
3.1.2 Potentiale und Elektrochemische Spannungsreihe
Das chemische Potential der i-ten Komponente einer Mischphase ist definiert als [76]:
µi = µ0i +RT ln ai, (3.12)
mit R - universelle Gaskonstante und ai - thermodynamische Aktivität. Es beschreibt
die Energie, die nötig ist, um ein Mol der i-ten Komponente aus dem Unendlichen in das
Innere der Mischphase zu bringen. Stehen zwei Mischphasen I und II in direktem Kontakt
miteinander, so ist ein Gleichgewichtszustand genau dann erreicht, wenn das chemische
Potential jeder Komponente i in beiden Phasen gleich ist:
µi(I) = µi(II) ∀i (3.13)
Betrachtet man nun ein Metall, das in die Lösung seiner Ionen eintaucht, setzt ein Aus-
gleichsprozess zum Erreichen dieses Gleichgewichtszustands ein. Metallionen gehen in
Lösung (Lösungstension) oder gelöste Metallionen werden am Metall abgeschieden. Der
Lösungsdruck [20], also die Anzahl der gelösten Metallionen hängt davon ab, wie viele
Ionen bereits in Lösung vorliegen und wie groß die durch Anlagerung von Wassermo-
lekülen an Ionen freiwerdende Hydratationsenergie im Gegensatz zur Gitterenergie ist.
Die allgemeine Reaktionsgleichung für Metallauflösung oder Metallabscheidung an einer
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Metallelektrode in einem Elektrolyten (=Halbzelle)
M(s) 
 Mn+(aq) + n · e− (3.14)
findet also bevorzugt in eine Richtung statt. Läuft die Reaktion z.B. vorzugsweise von
links nach rechts ab, gehen mehr Metallionen einer Metallelektrode in Lösung als an ihr
abgeschieden werden. Das Gleichgewicht in Gl. 3.13 wird jedoch nicht erreicht, da sich als
Folge der Ausgleichsprozesse eine Potentialdifferenz zwischen beiden Phasen ausbildet.
Für den Fall µMn+(Metall) > µMn+(Lösung) gehen Metallionen in Lösung und laden die
Lösungsgrenzschicht positiv auf. Die zurückgebliebenen, nicht verbrauchten Elektronen
bewirken eine oberflächennahe negative Aufladung der Metallelektrode. Diese Aufladun-
gen bewirken, dass ab einer bestimmten Feldstärke die weitere Metallauflösung durch
elektrostatische Rückhaltekräfte verhindert wird. Diese zwischen Elektrode und Lösung
entstandene Potentialdifferenz hat also einen erheblichen Einfluss auf die Einstellung des
elektrochemischen Gleichgewichtes und muss daher in Gl. 3.13 als elektrische Arbeit nFφ
berücksichtigt werden:
µi(I) + niFφ(I) = µi(II) + niFφ(II) (3.15)
Dabei bezeichnet ni den Ladungszustand der i-ten Komponente, F die Faraday Konstante
und φ das Potential im Inneren der jeweiligen Phase (Galvani-Potential). Der Ausdruck
µ∗i = µ0i +RT ln ai + niFφ (3.16)
wird als elektrochemisches Potential bezeichnet. Für das Gleichgewicht folgt:
0 = µ0Mn+ +RT ln aMn+ + nFφLösung − (µ0M +RT ln aM + nFφMetall) (3.17)











Setzt man nun die Aktivität aM der Kationen im Metall gleich eins2, erhält man mit der
Substitution (µ0Mn+ − µ0M)/nF = ∆φ00:




Da das Bestimmen des Potentials der Lösung φLösung ohne Einbringen einer weiteren
Elektrode (Messspitze) und somit einer weiteren Metall/Elektrolyt Phasengrenze nicht
möglich ist, wird das Potential der Metallelektrode gegen eine Bezugselektrode mit festem
Potential gemessen (oft: Normal-Wasserstoffelektrode). Wird das Potential der Bezugs-
elektrode willkürlich gleich Null gesetzt, so vereinfacht sich Gl. 3.20 zu:
∆φ0 = φMetall − φBezugselektode = ∆φ00 + RT
nF
ln aMn+ (3.21)
= φMetall = φ00 +
RT
nF
ln aMn+ = φ0 (3.22)
φ0 wird als Gleichgewichtspotential bezeichnet, φ00 als Standard- oder Normalpotential,
das für eine Lösungsaktivität aMn+ = 1 bestimmt werden kann.
Eine Auflistung der Standardpotentiale bestimmter Elektrodenvorgänge findet sich in der
Elektrochemischen Spannungsreihe, ein Auszug daraus ist in Tab. 3.1 gegeben. Grund-
sätzlich gilt, dass einem Metall ein umso edlerer Charakter zugesprochen wird, je höher
das entsprechende Standardpotential für den die Metallauflösung beschreibenden Elek-
trodenvorgang ist.
Halbzelle Elektrodenvorgang Potential [V]
Au/Au+ Au+ + e− 
 Au +1,42
Ag/Ag+ Ag+ + e− 
 Ag +0,80
Cu/Cu2+ Cu2+ + 2e− 
 Cu +0,34
Ni/Ni2+ Ni2+ + 2e− 
 Ni -0,23
Fe/Fe2+ Fe2+ + 2e− 
 Fe -0,40
Na/Na+ Na+ + e− 
 Na -2,71
Li/Li+ Li+ + e− 
 Li -3,05
Tab. 3.1: Elektrochemische Spannungsreihe für ausgewählte Elemente nach [76].
2Dies ist die Aktivität der reinen Phase. Im Gegensatz zu Kationen in Lösung sind die Kationen im
Metall von keiner Solvathülle umgeben (vgl. 3.4.1), welche die Reaktionswahrscheinlichkeit herabsetzen




Für die Wasserstoffkorrosion, die hauptsächlich in sauren Medien auftritt, kann die Brut-
toreaktionsgleichung allgemein geschrieben werden als:
M + nH+ Mn+ + n2H2 (3.23)
Dabei ist die anodische Teilreaktion, die zwar Metallauflösung und Metallabscheidung
erlaubt, aber bevorzugt in Richtung Metallauflösung abläuft:
M Mn+ + ne− (3.24)
Die kathodische Teilreaktion, die vorzugsweise in Richtung Wasserstoffabscheidung und
nicht in Richtung Wasserstoffionisation abläuft, kann geschrieben werden als:
nH+ + ne− n2H2 (3.25)
j
+
2H++2e-     H2





jH(ηH )2 2 φ
Summenstromkurve
Abb. 3.2: Wasserstoffkorrosion am Beispiel der Korrosion eines zweiwertigen Metalls in wässriger
Säurelösung. An der Elektrode stellt sich ein Mischpotential φKorr ein [77].
Die Stromdichte der jeweiligen Teilreaktion ist eine Funktion des Elektrodenpotentials φ
bzw. der Überspannung η = φ− φ0.
jM(ηM) = jM(φ− φM/M
n+
0 ) (3.26)





Das Korrosionspotential φKorr ist für den Fall jH2 = −jM definiert. Für Korrosion muss
allgemein gelten φKorr ≥ φM/M
n+
0 . Für die Säurekorrosion gilt außerdem φKorr ≤ φH2/H
+
0
[77]. Die bei φKorr vorliegende Korrosionsstromdichte wird mit jKorr bezeichnet.
3.1.4 Sauerstoffkorrosion
Ist Sauerstoff im Elektrolyten gelöst und handelt es sich um eine annähernd neutrale oder
alkalische Lösung (Meer-/Seewasser, atmosphärischer Niederschlag), so kann die primäre
kathodische Teilreaktion durch Sauerstoffreduktion beschrieben werden:
1
2O2 + H2O + 2e
− 2OH− (3.28)
Anodische Sauerstoffentwicklung und kathodische Wasserstoffabscheidung durch H2O-
Reduktion kann vernachlässigt werden, solange die Probe nicht stark positiv bzw. negativ
polarisiert wird (Abb. 3.3). Die allgemeine Bruttoreaktionsgleichung der Sauerstoffkor-
rosion ergibt sich im Falle eines zweiwertigen Metalls zu:
n ·M + n2O2 + n ·H2O nM
2+ + n · 2OH− (3.29)
j
+
2H2O+2e-     H2+2OH-






jO(ηO ) 2 2
φ
1/2O2+H2O+2e-       2OH-
Abb. 3.3: Sauerstoffkorrosion am Beispiel der Korrosion eines zweiwertigen Metalls in neutraler
Lösung. An der Elektrode stellt sich ein Mischpotential φKorr ein. Die Wasserstof-
fabscheidung durch H2O-Reduktion (gestrichelte Linie) kann für nicht allzu negative
Potentiale unberücksichtigt bleiben [76].
Die Verfügbarkeit von gelöstem Sauerstoff spielt also für die Reaktion in Gl. 3.29 eine
entscheidende Rolle. Steht in einer neutralen Lösung kein Sauerstoff zur Verfügung, so ist
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die Korrosionsgeschwindigkeit allein durch H2O-Reduktion bestimmt und dadurch auf ein
Minimum reduziert. Ein zunehmender Salzgehalt einer Lösung erhöht nicht nur die elek-
trische Leitfähigkeit, sondern reduziert zugleich den Sauerstoffgehalt derselben. Daher
hat die Salzkonzentration im Elektrolyten einen erheblichen Einfluss auf die Korrosions-
rate. Der für die Experimente in dieser Arbeit verwendete Elektrolyt wurde bewusst auf
einen Salzgehalt von ca. 3 gew.-% (0,5M NaCl) eingestellt, da bei dieser Konzentration
die höchste Korrosionsrate zu erwarten ist [73].
CNaCl[gew.-%]




Abb. 3.4: Relative Korrosionsrate von Stahl in Abhängigkeit der NaCl-Konzentration in einer
neutralen Lösung [76].
3.1.5 Passivität
Betrachtet man die Korrosion von Eisen in verdünnter Salpetersäure, so verhält sich das
Eisen ganz der Theorie entsprechend, so dass eine Erhöhung der Säurekonzentration eine
Steigerung der Korrosionsgeschwindigkeit zur Folge hat. Wird jedoch anstelle der Lö-
sung konzentrierte Salpetersäure verwendet, so sinkt die Korrosionsgeschwindigkeit auf
ein Minimum ab, obwohl die thermodynamische Triebkraft der Korrosionsreaktion erheb-
lich zugenommen hat [77]. Eine Erklärung ist dadurch gegeben, dass ab einer bestimmten
Auflösungsgeschwindigkeit die Metallionenkonzentration vor der Elektrodenoberfläche so
groß ist, dass das Löslichkeitsprodukt von Metalloxiden oder -hydroxiden überschritten
wird, woraufhin diese ausfallen und auf der Metalloberfläche eine geschlossene, einige
10 nm dicke Schicht bilden, die vor weiterer Korrosion schützt [76]. In Abb. 3.5 ist die
Strom-Spannungskurve der Metallauflösung beim Bilden einer passiven Deckschicht (im
Falle von Eisen: γ − Fe2O3) gezeigt. Der Verlauf lässt sich allgemein in drei Bereiche
aufteilen: Den aktiven Bereich der Metallauflösung, den passiven Bereich, in dem nur
noch ein vom Potential unabhängiger Reststrom (Passivstromdichte jp) fließt und den
transpassiven Bereich, der mit der Zerstörung der Schicht einsetzt, aber zusätzlich meist
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mit dem Effekt der Sauerstoffentwicklung überlagert ist. Der sich meist schnell vollzie-
hende Übergang vom aktiven in den passiven Zustand, der durch ein starkes Abfallen
der Stromdichte ab dem Flade-Potential φF gekennzeichnet ist, wäre ein theoretischer
vierter Bereich. Die Passivstromdichte jp ist durch die Geschwindigkeit des Transports











Abb. 3.5: Strom-Spannungskurve einer passivierbaren Metallelektrode. Der Passivierungspro-
zess beginnt beim Flade-Potential φF und führt zu einer geringen Passivstromdichte
jp.
Die Passivität ist für viele Metalle, die sonst einen sehr unedlen Charakter haben (Cr, Al,
Ti, etc.), der Grund für deren hohe Korrosionsbeständigkeit. Allerdings ist die Fähigkeit,
eine stabile Passivschicht auszubilden immer von der Art des umgebenden Elektrolyten
abhängig. So bildet z.B. Aluminium in neutraler Lösung beim Anlegen einer anodischen
Überspannung eine Al2O3-Deckschicht aus, wohingegen es in alkalischer Lösung aufgelöst
werden kann, da darin die Löslichkeit von Al3+-Ionen sehr hoch ist.
3.2 Grundlegende Gleichungen
3.2.1 Nernst Gleichung
Die in Abschnitt 3.1.2 gegebene Voraussetzung, dass ein Metall in eine Lösung seiner
Ionen eintaucht, und die daraus resultierenden Vereinfachungen bezüglich der Aktivi-
tätskoeffizienten sind für die meisten Korrosionsvorgänge nicht gültig. Für nicht-ideale
Bedingungen muss das Elektrodenpotential über die Nernst Gleichung bestimmt werden.
Für eine allgemeine elektrochemische Reaktion
aA + bB + ne− 
 cC + dD (3.30)
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mit a...d als molare Stoffmenge der jeweiligen Spezies A...D, ergibt sich nach [78] die










∆G = cµC + dµD − aµA − bµB (3.32)
und mit Hilfe von Gl. 3.12 zu
∆G =c(µ0C +RT ln aC) + d(µ0D +RT ln aD) (3.33)
−a(µ0A +RT ln aA)− b(µ0B +RT ln aB).
Gruppieren der Terme führt zu














Mit ∆G = −nFE und ∆G0 = −nFE0 erhält man die Nernst Gleichung3











Dabei wurde die Relation log(x) = ln(x)ln(10) mit ln(10) ≈ 2, 303 verwendet.
3.2.2 Butler-Volmer Gleichung
Der Zusammenhang zwischen Stromdichte j und angelegter Überspannung η ist für elek-






Dabei ist j0 die Austauschstromdichte (kann experimentell über Tafel Plots bestimmt
werden, vgl. 3.2.3), f = F/(RT ), und α der Durchtrittsfaktor. Die Gesamtstromdichte j
3∆G = −nFE ist die Relation zwischen der Reaktionsarbeit und der elektromotorischen Kraft ei-
ner elektrochemischen Zelle. Das Produkt aus Ladung nF und Zellspannung E, also die Nutzarbeit ist
notwendigerweise mit der Reaktionsarbeit ∆G gleichzusetzen.
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ergibt sich als Überlagerung der anodischen
ja = j0 · eαnfηa (3.37)
und kathodischen
jc = −j0 · e−(1−α)nfηc (3.38)
Teilstromdichten.
Für die komplexe Herleitung der Butler-Volmer Gleichung soll an dieser Stelle auf ein-
schlägige Literatur [76] verwiesen werden.
3.2.3 Tafel Gleichung
Für einen mittleren Strombereich (bei Überspannungen η > 50mV) [79] kann eine Be-
schreibung des Strom-Spannung Zusammenhangs durch die Tafel Gleichung erfolgen.







= a+ ba log ja
mit ba = 2,303RTαnF und a = −ba log j0.
Für die kathodische Teilstromkurve ergibt sich unter Verwendung des Betrags von jc
analog aus Gl. 3.38:




= a′ + bc log |jc|
mit bc = − 2,303RT(1−α)nF und a′ = −bc log j0.
Da Gl. 3.39 und Gl. 3.40 Geradengleichungen darstellen, können bei einer Auftragung
der Überspannung η gegen log |j| die Faktoren ba und bc bzw. a und a′ über die Steigung
respektive den Ordinatenabschnitt der jeweiligen linearen Regression ermittelt werden.










log | j0 |
ηaηc
Abb. 3.6: Tafel Plot. Lineare Regression der jeweiligen Teilstromkurve erlaubt eine einfache
Bestimmung der Koeffizienten in der Tafel Gleichung [79].
3.2.4 Fick’sche Diffusionsgesetze
Eine einfache Beschreibung für die Diffusion von Teilchen, egal ob es sich dabei um Ionen
in einer Lösung oder Elektronen und Löcher in einem Halbleiter handelt, kann durch das
erste Fick’sche Gesetz beschrieben werden:
J(x, t) = −D∂C(x, t)
∂x
(3.41)
Dabei ist J(x, t) [mol cm−2 s−1] der Teilchenfluss, C(x, t) die Konzentration der Spezies
und D [cm2 s−1] der (konzentrationsabhängige) Diffusionskoeffizient, der für die meisten
Ionen in einer wässrigen Lösung bei ≈ 10−5 cm2/s und für O2 in einer 0,5M NaCl-Lösung
(25℃) bei 2, 2 · 10−5 cm2/s liegt [78]. Die Triebkraft der Diffusion ist dabei durch den
lokalen Konzentrationsunterschied der gelösten Spezies gegeben. Die zeitliche Änderung
der Konzentration in Abhängigkeit der örtlichen Änderung des Teilchenflusses wird durch










Wird ein Teilchenfluss zusätzlich zum Konzentrationsgradienten durch einen Potential-
gradienten (Migration) getrieben, so müssen zusätzlich zum ersten Fick’schen Gesetz
weitere Gesetzmäßigkeiten berücksichtigt werden, um den Teilchenfluss Jj einer Spezies
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j genau zu beschreiben. Dies gelingt durch die Nernst-Planck Gleichung:








mit ∂φ∂x als Potentialgradient.
3.3 Korrosionsschutz
3.3.1 Arten von Korrosion
Auch wenn der grundlegende Korrosionsmechanismus, nämlich die Oxidation von Me-
tallen, bei jedem Korrosionsvorgang prinzipiell der gleiche ist, beeinflussen Faktoren
physikalisch-chemischer, technisch-mechanischer oder metallurgischer Natur die Reak-
tion so grundlegend, dass es nötig wird, das Phänomen Korrosion zu klassifizieren. Eine
detaillierte Auflistung findet sich in [80], hier jedoch sollen nur die wichtigsten Formen
von Korrosion erläutert werden:
• Flächenkorrosion: Der korrosive Angriff auf die Oberfläche eines Werkstoffs er-
folgt gleichmäßig. Mit Kenntnis der Abtragungsrate kann die Dauer bis zur Versa-
gensgrenze ermittelt werden.
• Interkristalline Korrosion: Gerade bei Cr-Ni Stählen kann die falsche Wärme-
behandlung zur Diffusion von Chrom an Korngrenzen führen, wo durch das Bilden
von Chromcarbiden (CrC) ein Mangel an -für den schützenden Passivfilm wichtigen-
Chromoxiden herrscht und es so zu einem selektiven Angriff von korngrenzennahen
Bereichen kommt, der in einem Zerfall des Gefüges in einzelne Körner resultieren
kann.
• Spaltkorrosion: Ein Spalt zwischen zwei Werkstoffen kann durch gehemmte Dif-
fusion von Reaktionspartnern zu einem Konzentrationsunterschied zwischen dem
im Spalt befindlichen Elektrolyten und dem des Außenbereichs führen. Die damit
einhergehende Potentialdifferenz ist die Triebkraft der Korrosion.
• Spannungsrisskorrosion: Diese folgenschwere Art von Korrosion kann bei be-
stimmten Werkstoffen entstehen, wenn sie in einer korrosiven Umgebung einer per-
manenten mechanischen Belastung (Spannung, Zug, etc.) ausgesetzt sind. Dabei
könne sich Risse bilden, die sich -äußerlich nahezu unbemerkt- trans- oder inter-
kristallin fortsetzen und den gesamten Werkstoff nach und nach durchsetzen kön-
nen. Die Rissbildung ist dabei oft durch Wasserstoffversprödung initiiert, d.h. durch
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einen Korrosionsmechanismus an der Oberfläche des Werkstoffs entsteht atomarer
Wasserstoff, der schneller in den Werkstoff diffundiert als er zu H2 reagieren kann
und somit durch Einlagerung in das Kristallgitter des Metalls zu einer Versprödung
desselben führt.
• Lochfraßkorrosion: Im Gegensatz zur Flächenkorrosion tritt hier die Korrosi-
on stark lokalisiert auf. Angriffspunkte sind z.B. Fehlstellen in Passivfilmen oder
Mikroporen. Ein Anstieg des pH-Werts innerhalb der Löcher sowie ein großes Ka-
thoden/Anoden Verhältnis führt zu einer hohen Korrosionsgeschwindigkeit.
• Kontakt/Galvanische Korrosion Der Kontakt zweier Materialien mit unter-
schiedlichem elektrochemischen Potential in einer korrosiven Umgebung führt zu
einer Potentialdifferenz, die zu einer beschleunigten Korrosion des unedleren Ma-
terials führt. Das edlere Material ist dabei vor korrosiven Angriffen geschützt.
Um Materialsysteme vor korrosiven Angriffen zu schützen, ist es aufgrund der oben ge-
nannten Vielgestaltigkeit von Korrosion erforderlich, die genauen Umgebungsbedingun-
gen zu kennen, um sich für den am besten geeigneten Korrosionsschutz zu entscheiden.
Generell lassen sich schützende Bestrebungen gegen Korrosion nach [20] in zwei Arten
unterteilen, den aktiven und den passiven Korrosionsschutz.
3.3.2 Aktiver Korrosionsschutz
Durch das gezielte Ausschalten von Ursachen für Korrosion kann diese von vornherein
verhindert werden. So kann z.B. durch geeignete Konstruktion eine Kondensation oder
Ansammlung von Wasser vermieden werden oder durch geeignete Werkstoffwahl (korro-
sionsbeständige Legierungen) das Materialsystem an die Umgebung angepasst und das
Bilden von galvanischen Elementen vermieden werden. Außerdem können Inhibitoren
(Chromate, Natriumnitrate) dem den Werkstoff umgebenden Medium zugesetzt werden,
um Korrosionsraten und Reaktionsgeschwindigkeiten zu senken. Als wichtigster Korrosi-
onsschutz sei hier jedoch der kathodische Schutz genannt.
Diese Methode beruht auf dem Prinzip, das Reaktionsgleichgewicht bei der metallischen
Oxidation nach links zu verschieben, also:
M Mn+ + n · e− (3.44)
Dazu müssen dem Metall hinreichend viele Elektronen zur Verfügung gestellt werden.
Geschehen kann dies entweder durch das Anlegen einer Gleichspannung mit negativem
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Pol an der Metallseite oder durch das Verwenden einer sogenannten Opferanode. Diese
muss aus einem Material sein, das in der elektrochemischen Spannungsreihe unedler als
das zu schützende Metall ist (z.B. zum Schutz für Eisen: Magnesium-Opferanode) und
mit dem Metall leitend verbunden sein. Durch Korrosion an der Opferanode (Oxidation)
entstandene Elektronen können dann zum Metall fließen und dieses so vor korrosiven
Angriffen schützen.
3.3.3 Passiver Korrosionsschutz
Eine Vermeidung von Korrosion kann ferner erreicht werden, wenn der Werkstoff vom
umgebenden Elektrolyten durch geeignete Beschichtungen oder Überzüge/Anstriche ge-
trennt werden kann. Geeignete Trennschichten sind entweder Lacke, Kunststoffe und
organische Beschichtungen oder ein Überzug mit einem Metall, das selbst eine schützen-
de (und meist selbstheilende) Oxidschicht bildet, z.B. Cr, Zn, Sn, Ag, ... . Die Dicke dieser
Oxidschicht kann durch sog. Galvanisieren durch Anlegen eines positiven Potentials am
beschichteten Werkstoff in einem geeigneten Elektrolyten eingestellt werden. Generell las-
sen sich all diese Methoden, die auf dem Aufbringen einer Schutzschicht beruhen, unter
dem Begriff anodischer Schutz zusammenfassen.
3.4 Die Phasengrenze Metall/Elektrolyt
3.4.1 Elektrolytische Doppelschicht
Die in Abschnitt 3.1.2 als Folge von Ausgleichsprozessen beschriebene Potentialdifferenz
zwischen Metallelektrode und Lösung kann durch das Ausbilden einer elektrolytischen
Doppelschicht an der Phasengrenze Metall/Elektrolyt näher erklärt werden. Geht man
davon aus, dass im dynamischen Gleichgewichtsfall mehr Metallionen in Lösung gehen
als an der Metallelektrode abgeschieden werden, so verbleiben Elektronen und somit eine
negative Raumladung auf der Oberfläche der Metallelektrode. Positiv geladene Metallio-
nen, die noch nicht mit anionischen Spezies reagiert haben, erfahren aufgrund des Dipol-
charakters von Wassermolekülen eine auf elektrostatischer Wechselwirkung basierende
Anlagerung derselben (Solvatisierung). Die Metallionen sind allerdings elektrostatisch
nicht vollends abgeschirmt, so dass sie mit der negativ geladenen Metallelektrode elek-
trostatisch wechselwirken, sich dieser allerdings nur bis zu einem minimalen Abstand des
halben Durchmessers eines solvatisierten Ions (a/2) nähern können (Abb. 3.7). Dieser
Abstand ist zu groß, als dass es zu einer Rekombination der Metallionen mit den verblie-
benen Elektronen kommen würde, allerdings kann Neutralisierung durch Ladungsdurch-
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tritt von Elektronen (Tunneln) geschehen. Das entstandene elektrische Feld erschwert
weiteren Metallionen das Verlassen des Metalls. Die Doppelschicht kann als Plattenkon-
densator verstanden werden, dessen Plattenflächen (Oberfläche Metallelektrode/äußere
Helmholtz-Fläche) in einem Abstand von a/2 liegen. Dieses von Helmholtz entwickel-
te Modell wurde unter Berücksichtigung von Diffusion und spezifischer Adsorption von
Gouy, Chapman und Stern weiterentwickelt, wonach sich die Doppelschicht in drei cha-
rakteristische Bereiche separieren lässt [74, 76, 78]:
• Innere Helmholtz-Fläche: Sie besteht hauptsächlich aus adsorbierten, ausge-
richteten Wassermolekülen und spezifisch adsorbierten Ionen. Die spezifische Ad-
sorption basiert auf van-der-Waals Kräften und setzt voraus, dass die dem Metall
zugewandte Seite der Solvathülle abgestreift wurde.
• Äußere Helmholtz-Fläche: Sie besteht aus solvatisierten Ionen, die nicht mehr
chemisch, sondern nur elektrostatisch mit der Elektrodenoberfläche wechselwirken
können.
• Diffuse Schicht: Der Übergang zum Lösungsinneren, der durch Diffusion von
solvatisierten Ionen gekennzeichnet ist.
Die elektrolytische Doppelschicht ist für Ladungsdurchtrittsreaktionen von großer Bedeu-
tung. Im Hinblick auf Korrosion ist die Signifikanz der Doppelschicht dadurch gegeben,
dass alle am Korrosionsvorgang beteiligten Spezies diese passieren müssen, um entweder
in Lösung zu gehen oder an der Elektrodenoberfläche reagieren zu können.
3.4.2 Passivierung/Punkt Defekt Modell
Der schützende Passivfilm eines zur Passivität neigenden Metalls besteht grundsätzlich
aus einer dichten inneren Oxidschicht und aus einer porösen äußeren Hydroxidschicht
[25, 26, 81] (vgl. 2.1.3.1). Die schützende Wirkung vor Korrosionsangriffen ist auf die
innere Schicht zurückzuführen. Als Metalloxid besitzt sie halbleitende Eigenschaften ba-
sierend auf dem Ladungsträgertransport von Elektronen und Löchern oder Defekten wie
Anionen-Fehlstellen, Kationen-Fehlstellen und Kationen-Interstitials. Eine Wechselwir-
kung dieser Schicht mit dem Metall und dem Elektrolyten kann durch das Punkt Defekt
Modell beschrieben werden [82–86]. Das Modell trägt zu einem besseren Verständnis der
Passivfilm-Bildungskinetik sowie des Ladungstransportes im passiven Zustand bei und
ist für diese Arbeit vor allem wegen seiner Anwendbarkeit auf TiO2-Schichten relevant
[85, 87, 88].
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Zwei wichtige Defekte, die Anionen-Fehlstelle und das Kationen-Interstitial sowie de-
ren Transport durchs Kristallgitter sind in Abb. 3.8 gezeigt. Im Falle von TiO2 können
Anionen-Fehlstellen als Fehlstellen im Sauerstoffgitter angesehen werden. Dadurch hat
eine Sauerstofffehlstelle einen Ladungszustand von +2, wodurch sich die n-halbleitende
Charakteristik des Titandioxids erklären lässt, da durch das Entfernen eines Sauerstof-
fatoms dem TiO2-Kristall wegen der Ladungsneutralität 2 Elektronen zugeführt werden
müssen.
M+2
O-2 O-2 O-2 O-2
M+2 M+2 M+2 M+2









Abb. 3.8: Transport von Anion-Fehlstellen (a) und Kation-Interstitials (b) durchs Kristallgitter
nach [78].
Das Punkt Defekt Model geht im passiven Zustand von einem dynamischen Gleichgewicht
der Passivschicht aus, d.h. die Schicht kann zwar an der Grenzfläche Schicht/Elektrolyt
abgetragen werden, bildet sich aber im Gegenzug an der Grenzfläche Metall/Schicht
neu aus, so dass die Dicke der Oxidschicht konstant bleibt, sich jedoch die Grenzfläche
Metall/Schicht immer weiter in Richtung Substrat verschiebt, da dieses -wenn auch sehr
langsam- korrodiert (Passivstromdichte). Der Transport von Sauerstofffehlstellen, sowie
Metall-Interstitials spielt dabei eine wichtige Rolle. Die Grundlegenden Annahmen des
Modells sind:
• Sauerstofftransport wird durch den Transport von Sauerstofffehlstellen beschrieben.
• Metallionentransport wird durch den Transport von Metallionen-Interstitials be-
schrieben.
• Metallionen-Interstitials (Mn+i ) werden an der Grenzfläche Metall/Schicht (x = 0)
erzeugt und reagieren an der Grenzfläche Schicht/Elektrolyt (x = L) ab, wodurch
ein Transport vom Metall zum Elektrolyten erfolgt.
• Sauerstofffehlstellen (V¨O) werden an der Grenzfläche Metall/Schicht (x = 0) er-
zeugt und reagieren an der Grenzfläche Schicht/Elektrolyt (x = L) ab, wodurch ein
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Transport vom Metall zum Elektrolyten erfolgt.





(1) m       Min+ +Vm + ne'
(2) m       MM + n/2VO + ne' (4) VO + H2O       OO + 2H+
(3) Min+       Mz+(aq) + (z-n)e' 





Abb. 3.9: Schema und grundlegende Reaktionen zum Punkt Defekt Modell [82]. Kröger-Vink
Notation: m = Metallatom, MM = Metallatom im Metalluntergitter, Mi = Metall-
Interstitial, Vm = Fehlstelle innerhalb der Metallphase, V¨O = Sauerstofffehlstelle,
OO = Sauerstoffatom im Sauerstoffuntergitter, Mz+(aq) Metallion in Lösung.
Während bei den Reaktionen (1),(3) und (4) in Abb. 3.9 das Kristallgitter der Oxid-
schicht in seinem Ausmaß unverändert bleibt, wird das Wachstum der Oxidschicht an
der Grenzfläche Metall/Schicht durch Gleichung (2) und das Auflösen der Schicht an
der Grenzfläche Schicht/Elektrolyt durch die Reaktion (5) beschrieben. Im Gleichge-
wichtsfall muss also Reaktion (5) durch Reaktion (2) kompensiert werden, was allerdings
voraussetzt, dass zwischen den Reaktionen zum Erzeugen von Sauerstofffehlstellen und
Abreagieren derselben (Reaktion (4)) Gleichgewicht herrschen muss. Schichtwachstum





An dieser Stelle soll auf eine spezielle Art von Korrosion, die Lochfraßkorrosion, einge-
gangen werden, welche vornehmlich bei passivierten Metallen auftritt. Auch der in dieser
Arbeit verwendete Edelstahl X5CrNi18-10 neigt in Chlorid-haltigen Elektrolyten zum
Lochfraß. Lochfraß tritt stets in Anwesenheit von aggressiven Anionen wie Cl−, Br−, I−,
SO2−4 auf, wobei den Chlorid-Ionen die größte Bedeutung zukommt, da sich diese sowohl









FeCl2+2H2O       Fe(OH)2+2HCl
Abb. 3.10: Lochfraß an einem lokal geschädigten Passivfilm [78]. Eine Anreicherung von positi-
ven Ladungsträgern im Loch führt zu einer beschleunigten Diffusion von Cl−-Ionen,
welche mit Eisenkationen über die Bildung von FeCl2 zu HCl reagieren können,
wodurch der pH Wert lokal stark ansteigt und die Korrosion beschleunigt wird.
Generell führt das lokale Versagen einer Passivschicht zum Ausbilden einer Anode, an
der sich die Korrosion begünstigt durch das hohe Kathoden/Anoden Verhältnis (Pas-
sivschicht fungiert als Kathode) mit hoher Geschwindigkeit vollzieht. Die Rolle der Chlorid-
Ionen bei der lokalen Schädigung einer Passivschicht ist nicht vollends geklärt und es exis-
tieren verschiedenste Erklärungsansätze [82, 89, 90]. Ein wesentlicher Ansatz ist durch
das Punkt Defekt Modell gegeben, wonach Chlorid-Ionen über Sauerstofffehlstellen zum
Metallsubstrat diffundieren können und dort durch die Abschwächung von Bindungskräf-
ten eine lokale Auflösung des Metalls erwirken können. Verstärkt werden würde dieser
Effekt durch ein nicht abgesättigtes Kondensat von Kationen-Fehlstellen an der Grenz-
fläche Metall/Oxidschicht und den damit verbundenen mechanischen Spannungen im
Passivfilm [78, 82].
Sobald das Metall lokal dem Elektrolyten ausgesetzt ist, kommt es zur Metallauflösung.
Aufgrund der Geometrie des entstandenen Hohlraums, der Schwerkraft und/oder einer
porösen Deckschicht herrscht in der Kavität ein Überschuss an positiven Ladungsträ-
gern, was eine Diffusion von Chlorid-Ionen zur Folge hat. Die Metallionen bilden mit den
Chlorid-Ionen Metallchloride, die ihrerseits zu Metalloxiden und Salzsäure reagieren kön-
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nen, wodurch sich der pH-Wert im Hohlraum erhöht und die Korrosionsgeschwindigkeit
zunimmt.
3.5 Der Metall/Halbleiter Kontakt
Tritt ein Metall mit einem Halbleiter in Kontakt, so fließen solange Ladungsträger durch
die Grenzschicht, bis sich die Fermi-Niveaus der beiden Materialien angeglichen haben.
Die relative Lage der Fermi-Niveaus zueinander, also die Differenz der jeweiligen Aus-
trittsarbeiten, entscheidet dabei, ob ein Ladungsträgerfluss vom Halbleiter in das Metall



























Abb. 3.11: Metall und n-Halbleiter (a) vor der Kontaktierung und (b) nach der Kontaktierung
für den Fall ΦM > ΦHL nach [91]. Durch Bandverbiegung (ΦE = e ·UK) entsteht eine
Schottky-Barriere ΦSB an der Grenzfläche Metall/n-Halbleiter. Die Ladungsdichte ρ
innerhalb der Raumladungszone WRZ ist im Bildzusatz gezeigt.
Betrachtet man den Kontakt Metall/n-Halbleiter für den Fall, dass die Austrittsarbeit
des Metalls größer ist als die des n-Halbleiters (ΦM > ΦHL, s. Abb. 3.11), so fließen bis
zum Angleichen der Fermi-Niveaus Elektronen vom Halbleiter ins Metall, wodurch an der
Grenzfläche auf Seiten des Halbleiters eine Verarmung an quasifreien Elektronen (Ma-
joritätsladungsträger) vorliegt und die Raumladungszone auf dieser Seite somit positiv
geladen ist (Verarmungsschicht). Würde die Verarmung so stark sein, dass die Konzentra-
tion der Majoritätsladungsträgern unter die der Minoritätsladungsträger fällt (im Falle
des n-Halbleiters sind das Löcher h+), spräche man von einer Inversionsschicht. Durch
das Angleichen der Fermi-Niveaus hat sich der Halbleiter gegenüber dem Metall um die
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Kontaktspannung UK positiv aufgeladen, somit sinken die Energieniveaus im Halbleiter
um e · UK = ΦM − ΦHL ab. Da sich das Vakuumniveau EVak an der Grenzfläche nicht
sprunghaft ändern kann und die Bandabstände sowie die Elektronenaffinität Φχ überall
im Halbleiter gleich groß sein müssen, kommt es zu einer Bandverbiegung an der Grenz-
fläche Metall/n-Halbleiter, woraus eine den Elektronentransfer maßgeblich beeinflussende
Energiebarriere resultiert (Schottky-Kontakt). Elektronen müssen für einen Fluss vom
Metall zum Halbleiter die Schottky-Barriere
ΦSB = ΦM − Φχ (3.45)
überwinden, für einen Fluss vom Halbleiter ins Metall die Energiebarriere ΦE = e · UK.






mit 0 - elektrische Feldkonstante, rHL - relative Permittivität des Halbleiters, e - Ele-
mentarladung und ND - Donatorendichte.
Wird an dem System Metall/n-Halbleiter eine äußere Spannung Uext angelegt, so kann
sich die Energiebarriere entweder vergrößern oder verkleinern (Abb. 3.12). Im Falle dass
die Halbleiterseite positiv geschaltet wird (Sperrpolung), werden Leitungselektronen von
der Grenzfläche weggezogen und die Energiebänder des Halbleiters sinken um den Betrag
e ·Uext weiter ab, wodurch sich die Energiebarriere vergrößert. Es ist kein Elektronenfluss
vom Leitungsband des Halbleiters in Richtung Metall mehr möglich. Der Elektronen-
fluss vom Metall zum Halbleiter ist wegen der Schottky-Barriere auf ein Minimum, den
sog. Sperrstrom reduziert. Wird hingegen die Halbleiterseite negativ geschaltet (Fluss-
polung), so wird die Energiebarriere um den Betrag e · Uext verkleinert. Es fließt ein mit
der Spannung exponentiell anwachsender Elektronenstrom vom Halbleiter in Richtung
Metall. Basierend auf dem Modell der thermischen Emission [93], wonach nur Elektronen
mit ausreichend hoher thermischer Energie durch Überwinden der Potentialbarriere zum
Stromfluss beitragen, kann die Strom-Spannung Beziehung ausgedrückt werden durch
[94]:
IHL→M = A ·K · T 2 · e−ΦSB/kBT · ee·Uext/nkBT (3.47)
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wobei m∗e die effektive Masse der Elektronen ist. Der Faktor n berücksichtigt dabei die
Abweichung vom idealen Diodenverhalten, typische Werte liegen zwischen 1 und 2, wobei






















Abb. 3.12: (a) Flusspolung und (b) Sperrpolung an einem Schottky-Kontakt zwischen einem
Metall und einem n-Halbleiter nach [91]. Bei der Flusspolung wird die Energiebarrie-
re verkleinert ΦE = e·(UK−Uext), bei der Sperrpolung vergrößert ΦE = e·(UK+Uext).
Betrachtet man den Kontakt Metall/n-Halbleiter für den Fall, dass die Austrittsarbeit
des Metalls kleiner ist als die des n-Halbleiters (ΦM < ΦHL), so diffundieren Elektronen
vom Metall in den Halbleiter und es kommt an der unmittelbaren Grenzschicht des
Halbleiters zumMetall (Raumladungszone) zu einer Ladungsträgeranreicherung; es bildet
sich eine sog. Akkumulationsschicht und man spricht von einem ohmschen Kontakt. Die
potentielle Energie der Elektronen des Halbleiters hat sich erhöht und weitere Diffusion
von Elektronen vom Metall in den Halbleiter wird verhindert. Durch das Anlegen einer
äußeren Spannung ist ein Elektronentransfer -unabhängig von der gewählten Polarität-
zwischen Metall und Halbleiter möglich, fließen Elektronen vom Halbleiter ins Metall, so
haben diese keine Energiebarriere zu überwinden [54, 91].
3.6 Die Phasengrenze Halbleiter/Elektrolyt
Beim Kontakt zwischen Halbleiter und Elektrolyt kommt es wie beim Kontakt Halb-
leiter/Metall zu einem Angleichen der Fermi-Niveaus über einen Ladungstransfer durch
die Grenzfläche des Systems. Das Fermi-Niveau im Elektrolyten kann dabei als elektro-








mit Cox bzw. Cred als Konzentration der oxidierten respektive reduzierten Spezies. Auf-
grund von Fluktuationen in der Solvathülle der Redoxmoleküle kommt es nach Gerischer
[79, 95] zu einer gaußförmigen Energieverteilung, wobei besetzte Zustände durch Dred
und unbesetzte durch Dox berücksichtigt werden.
Dox = D0ox exp
(





Dred = D0red exp
(





D0ox und D0red sind die Maxima der beiden Verteilungen, λ = D0ox−EF,redox = EF,redox−
D0red ist die sogenannte Reorientierungsenergie, welche die Stärke der Wechselwirkung der
Moleküle mit dem Lösungsmittel beschreibt. Den Verteilungen wird das Franck-Condon-
Prinzip zugrunde gelegt [96], d.h. der Ladungstransfer einer Redoxreaktion läuft viel






























Abb. 3.13: Phasengrenze n-Halbleiter/Elektrolyt nach [79]: (a) vor Kontakt und (b) nach Kon-
takt. Durch Angleichen der Fermi-Niveaus kommt es an der Grenzfläche zu einer
Bandverbiegung des Halbleiters, es entsteht eine Raumladungszone.
Liegt das Fermi-Niveau der Lösung unterhalb dem eines n-Halbleiters, so fließen Elek-
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tronen vom Halbleiter in die Lösung (Abb. 3.13). An der Grenzfläche resultiert daraus
-wie beim Halbleiter/Metall Kontakt- eine Bandverbiegung auf Seiten des Halbleiters,
bedingt durch das Entstehen einer Raumladungszone. Elektronen im Leitungsband ten-
dieren daher dazu, niedrigere Energieniveaus im Inneren des Halbleiters (außerhalb der
Raumladungszone) zu besetzten, Löcher des Valenzbandes besetzten eher grenzflächen-
nahe Zustände. Durch Anlegen einer äußeren Spannung kann die Energiebarriere ΦE
vergrößert (Pluspol am Halbleiter) oder verkleinert (Minuspol am Halbleiter) werden.
Das Potential, bei dem die Energiebarriere nicht mehr existiert, die Bänder also nicht
verbogen sind, wird Flachbandpotential Efb genannt:
−ΦE = E − Efb (3.51)












An die Raumladungszone schließt die Helmholtz-Doppelschicht an, so dass bei einem La-
dungsdurchtritt vom Halbleiter in den Elektrolyten zusätzlich zu ΦE ein weiterer Poten-
tialgradient berücksichtigt werden muss. Da die Helmholtz-Doppelschicht in der Regel
viel kleiner ist als die Raumladungszone, ist die Kapazität der Doppelschicht dement-
sprechend dominierend (CDS  CRZ) [54, 79]. Bezüglich der Kapazität, lässt sich die
Phasengrenze Halbleiter/Elektrolyt unter Berücksichtigung der Raumladungszone und










Diese Approximation ist in Hinblick auf spätere Mott-Schottky Messungen wichtig, da
nur die Gesamtkapazität Cges des Systems gemessen werden kann, große Kapazitäten
demnach jedoch kaum Einfluss auf die Mott-Schottky Gleichung nehmen.
3.6.1 Der Halbleiter unter Beleuchtung
Wird die Phasengrenze Halbleiter/Elektrolyt beleuchtet, so sind für die eintreffenden
Photonen drei Anregungsmechanismen möglich [76]:
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• Anregung eines Elektronendonors im Elektrolyten
Red hν−→ Red∗ (3.54)
Ein Elektron einer reduzierten Komponente Red eines Redoxsystems wird von dem
obersten besetzten Orbital durch Lichtabsorption auf ein höheres Energieniveau ge-
hoben. Liegt der Zustand EF,redox+hν höher als die Unterkante des Leitungsbandes
EL, so kann das Elektron in den Halbleiter übertreten.
• Anregung eines Elektronenakzeptors im Elektrolyten
Ox hν−→ Ox∗ (3.55)
Ein Elektron einer oxidierten Komponente Ox eines Redoxsystems wird von einem
tieferen Zustand auf ein unbesetztes Niveau angehoben. Ist EF,redox − hν < EV, so
kann eine Defektelektronen-Injektion in das Valenzband des Halbleiters stattfinden.
• Anregung des elektronischen Systems des Halbleiters
e−HL
hν−→ e−∗HL (3.56)
Elektronen des Halbleiters können in höhere Zustände gehoben werden. Es kann
ein Elektron-Loch-Paar gebildet werden, indem ein Elektron aus dem Valenzband
in das Leitungsband gehoben wird.
Betrachtet man den letzten Punkt für den Fall, dass ein Elektron-Loch-Paar innerhalb der
Raumladungszone erzeugt wird, so kann dieses effektiv getrennt werden, indem sich das
angehobene Elektron ins Innere des Halbleiters bewegt, während das Loch an der Grenz-
schicht zum Elektrolyten eine Oxidation einer reduzierten Komponente des Redoxsystems
bewirken kann (Abb. 3.14). Durch Wanderung der Ladungsträger im elektrischen Feld
der Raumladungszone können Raumladungen teilweise kompensiert und die Bandverbie-
gung dadurch abgeschwächt werden. Im Inneren des Halbleiters kann Rekombination von
Elektronen und Löchern stattfinden.
3.6.2 Photokathodischer Korrosionsschutz
Photokathodischer Korrosionsschutz basiert auf der grundlegenden Idee, Opferanoden
durch Photoanoden zu ersetzten, welche unter Beleuchtung in der Lage sind, mittels
Elektronentransfer das zu schützende Metall auf ein Potential unterhalb seines Korrosi-
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Abb. 3.14: Phasengrenze n-Halbleiter/Elektrolyt unter Beleuchtung nach [79]: Ein an der Halb-
leiteroberfläche erzeugtes Elektron-Loch-Paar kann innerhalb der Raumladungszone
durch den Potentialgradienten getrennt werden. Elektronen bewegen sich ins Innere
des Halbleiters, während Löcher an der Grenzschicht durch Oxidation einer redu-
zierten Spezies (Red→Ox) im Elektrolyten abreagieren.
onspotentials zu bringen, ohne dabei selbst verbraucht zu werden [50, 97–100]. Geeignete
Photoanoden sind n-Halbleiter wie TiO2 oder ZnO. Wird durch Absorption eines Pho-
tons (hν > Eg) ein Elektron-Loch-Paar innerhalb der Raumladungszone des Halbleiters
erzeugt, so erfolgt eine Ladungstrennung aufgrund der oberflächennahen Bandverbie-
gung. Elektronen bewegen sich ins Innere des Halbleiters und können bei einem Kon-
takt mit einem Metall dieses durch Elektroneninjektion kathodisch polarisieren, wodurch
ein Korrosionsschutz, wie in Abschnitt 3.3.2 beschrieben, gegeben ist. Da das System
Metall-Photoanode eine elektrochemische Zelle darstellt, muss an der Photoanode eine
dementsprechende anodische Reaktion stattfinden. Dies geschieht durch Oxidation von
Wasser oder reduzierten Spezies im Elektrolyten über photogenerierte Löcher, die sich
nach der Ladungstrennung in Richtung Halbleiter/Elektrolyt-Grenzfläche bewegt haben
(Abb. 3.14). Dass die Oxidation über photogenerierte Löcher und nicht über Elektronen
geschieht, ist entscheidend, denn nur so findet keine Zersetzung des Halbleiters statt und







Das grundlegende Prinzip beim Sputtern besteht darin, das Material eines Targets durch
Beschuss mit energiereichen Gasionen zu zerstäuben (engl. sputtering). Durch Abschei-
dung auf einem Substrat kann ein kontrollierter Beschichtungsprozess realisiert werden.
Beim reaktiven Sputtern wird zusätzlich zum Sputtergas ein Reaktionsgas (meist O2 oder
N2) zur Verfügung gestellt, das mit dem zerstäubten Material reagieren und als chemische
Verbindung (Oxide, Nitride, Oxinitride) auf dem Substrat abgeschieden werden kann.
In Abb. 4.1 ist schematisch der Beschichtungsprozess mittels reaktivem RF-Sputtern
(engl. radio frequency) gezeigt. Zunächst wird das Sputtergas (Ar) zusammen mit dem
Reaktionsgas (O2) in den Rezipienten eingelassen. Gasfluss und Kammerdruck können
während des gesamten Prozesses über einen Gas-Massendurchflussregler und ein Pum-
psystem eingestellt und gesteuert werden. Mittels eines Hochfrequenz-Generators wird
zwischen Target und Substrat ein hochfrequentes elektrisches Wechselfeld angelegt. In
diesem Feld werden Ionen und Elektronen der Gasatome4 abwechselnd in entgegengesetz-
te Richtungen beschleunigt. Ist die Frequenz des Wechselfeldes hinreichend groß, können
die Ionen aufgrund ihrer Trägheit dem Feld nicht mehr folgen. Durch die Oszillations-
bewegung der Elektronen kommt es jedoch zu Stößen mit Gasatomen, wodurch diese
ionisiert werden und ein Plasma zwischen Target und Substrat entsteht. Die positiven
Gasionen (hauptsächlich Argon) werden durch eine am Target angelegte negative Gleich-
spannung, die der Wechselspannung überlagert ist, zum Target hin beschleunigt. Dort
stoßen sie mit den Targetatomen, wodurch einzelne Atome, Moleküle und Cluster aus



























(AC-Spannung mit überlagerter    




Abb. 4.1: Reaktives RF-Sputtern (schematische Darstellung). Durch ein hochfrequentes elektri-
sches Wechselfeld erzeugte Gasionen werden über eine negative Gleichspannung zum
Target hin beschleunigt. Zerstäubtes Targetmaterial wird als chemische Verbindung
mit dem Reaktionsgas am Substrat abgeschieden.
dem Target herausgelöst werden. Das zerstäubte Targetmaterial bewegt sich aufgrund
seiner kinetischen Energie in alle Richtungen. Trifft es auf das dem Target gegenüberlie-
gende Substrat, kommt es durch Kondensation bzw. Resublimation zur Materialabschei-
dung. Die chemische Verbindung mit dem Reaktionsgas kann entweder am Target, an
der Substratoberfläche oder während der Bewegung vom Target zum Substrat erfolgen.
Dadurch dass das Reaktionsgas wie das Sputtergas teilweise ionisiert ist, ist die Reak-
tionswahrscheinlichkeit zusätzlich erhöht. Die Stöchiometrie der Verbindung und damit
die Schichteigenschaften lassen sich maßgeblich durch die Menge des zur Verfügung ge-
stellten Reaktionsgases beeinflussen. Somit sind Gasfluss und Kammerdruck neben der
eingekoppelten elektrischen Leistung wichtige Prozessparameter beim reaktiven Sputtern.
Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Prozessparameter zum Herstellen dünner




Im Allgemeinen wird bei der Ionenimplantation ein zu implantierendes Substrat mit Ionen
eines bestimmten Elements mit definierter Energie und Dosis (Fluenz) bestrahlt. Die
Wechselwirkung der Ionen mit den Atomen des Substrats beruht imWesentlichen auf zwei
Arten von Stoßprozessen: Unelastische Stöße mit Elektronen (elektronische Abbremsung)
und elastische Kernstöße (nukleare Abbremsung). Die Stärke der Abbremsung und damit
die Reichweiteverteilung der Ionen hängt von der Energie und Kernladungszahl der Ionen
und den Eigenschaften des Substrats ab. Für eine detaillierte Beschreibung wird auf









Abb. 4.2: Sequentielle Ionenimplantation (schematische Darstellung). In einem ersten Implan-
tationsschritt (b) wird ein Element der Masse m1 mit der Energie E1 und der Fluenz
D1 in das Substrat implantiert. Bei der nachfolgenden Implantation des zweiten Ele-
ments (Masse m2) wird die Implantationsenergie E2 so angepasst, dass die Maxima
der Reichweiteverteilung der Ionen überlappen.
Durch die sequentielle Ionenimplantation können über mehrere, aufeinanderfolgende Im-
plantationsschritte verschiedene Elemente mit definierter Konzentration in ein Wirtsma-
terial oberflächennah eingebracht werden. Über die Variation der Implantationsenergie
kann das Tiefenprofil der Ionenkonzentration eingestellt werden. Dabei können die Ener-
gien der einzelnen Implantationen so aufeinander abgestimmt werden, dass die Maxima
der Reichweiteverteilungen der Ionen überlappen (Abb. 4.2) und eine Anpassung der
Konzentrationsverhältnisse über die jeweilige Implantationsdosis geregelt werden kann.







In diesem Kapitel werden die experimentellen Methoden dargestellt, die zur elektroche-
mischen Charakterisierung und zur qualitativen sowie quantitativen Beurteilung des Kor-
rosionsverhaltens verschieden modifizierter X5CrNi18-10 Oberflächen verwendet wurden.
5.1 Grundlegender Messaufbau
























Abb. 5.1: Messaufbau für elektrochemische Experimente. Dreielektrodenanordnung mit optio-
naler UV-Beleuchtung der Probe.
Als eigentliche Korrosionsmesszelle wurde ein oben geöffneter Teflonzylinder mit einem
Rundloch am Boden konstruiert, an das von unten die zu vermessende Probe, über einen
Nitrilkautschukring abgedichtet, angepresst und rückseitig elektrisch kontaktiert werden
kann. Diese Konstruktion erlaubt es, dass nur ein definierter Bereich der Probenober-
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fläche (0,196 cm2) mit dem Elektrolyten (110ml 0,5M NaCl) in Kontakt steht, während
andere Probenbereiche, vor allem die elektrische Kontaktierung von diesem isoliert sind.
Über Aufnahmebohrungen in einer UV-durchlässigen Glasabdeckung kann eine Referenz-
und Gegenelektrode installiert werden. Für die in dieser Arbeit gemachten Experimente
wurde eine Ag/AgCl-Elektrode als Referenz und ein Platindraht (A = 0, 552 cm2) als
Gegenelektrode verwendet. Das System stellt mit der Probe als Arbeitselektrode eine
typische Dreielektrodenanordnung dar, d.h. die an der Probe angelegten Potentiale ha-
ben stets die Referenzelektrode als Bezugspunkt, wobei elektrische Ströme nur zwischen
Probe und Gegenelektrode fließen. Das Messen bzw. Anlegen und Variieren der Span-
nungen und Ströme gelingt durch einen Potentiostat „Interface 1000“ der Firma Gamry
Instruments. Dieser kann als Potentiostat, Galvanostat oder als Null-Ohm Amperemeter
(engl. zero resistance ammeter, ZRA) fungieren. Durch das Gerät können sowohl stabile
Gleichspannungen zur potentiodynamischen Polarisation, als auch Wechselspannungen
in einem weiten Frequenzbereich von 1µHz bis 1MHz, wie sie für Messungen zur Im-
pedanzspektroskopie gefordert sind, realisiert werden. Wird das Gerät als ZRA genutzt,
ist eine sehr genaue Strommessung, auch von äußerst niedrigen Strömen, möglich. Die
Messgenauigkeit liegt bei 5 pA. Über eine 200W Quecksilberdampflampe der Firma Oriel
und einen Aluminium Spiegel kann die Probenoberfläche während des Experiments op-
tional mit UV-Licht bestrahlt werden. Eine motorisierte und programmgesteuerte Blende
erlaubt es dabei, die Beleuchtung zeitlich zu takten.
5.2 Potentiodynamische Polarisation
Bei der potentiodynamischen Polarisationsmessung (engl. potentiodynamic polarization
scan, PPS) wird die Probe über eine externe, sich zeitlich gleichmäßig ändernde Spannung
mehr oder weniger stark kathodisch bzw. anodisch polarisiert. Der für jedes Spannungs-
intervall (5mV/s) gemessene Strom gibt dabei Aufschluss über die Stärke der jeweils
vorherrschenden kathodischen bzw. anodischen Reaktionen. Wird die Spannung gegen
den Logarithmus des Stroms aufgetragen (Evans-Diagramm), so lässt sich die Strom-
Spannungskurve für typische Korrosionsvorgänge in charakteristische Bereiche untertei-
len [103], wie es am Beispiel einer in dieser Arbeit vermessenen, nicht beschichteten
X5CrNi18-10 Probe in Abb. 5.2 gezeigt ist.
Wird die Probe beginnend am Punkt A durch das Anlegen von -1V zunächst kathodisch
polarisiert, so lässt sich der dabei fließende Strom hauptsächlich auf Sauerstoffredukti-
on zurückführen (Gl. 3.28), wie es bei Korrosionsvorgängen in neutralen Salzlösungen
zu erwarten ist (vgl. Abschnitt 3.1.4). Wird die Spannung in positiver Richtung erhöht,
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so nimmt der Strom solange ab, bis er bei Punkt B einen Minimalwert erreicht. Das
Potential an diesem Punkt wird als Korrosionspotential (Ekorr) bezeichnet, da sich für
diesen Wert ein dynamisches Gleichgewicht zwischen an der Probenoberfläche ablaufen-
den anodischen und kathodischen Teilreaktionen einstellt. Bei weiterer Erhöhung der
Spannung beginnt die aktive Metallauflösung (Regime B→C), die Probe ist nun an-
odisch polarisiert. Handelt es sich wie bei X5CrNi18-10 um ein passivierbares Metall,
so setzt ab Punkt C mit Erreichen des kritischen Passivierungsstroms Ikrit pass ein mit
dem Aufbau einer Passivschicht verbundener aktiv-passiv-Übergang ein. Bei Punkt D ist
der Passivfilm vollständig ausgebildet, das zugehörige Potential trägt die Bezeichnung
Passivierungspotential Epass oder Flade-Potential, der verbliebene Reststrom Ipass ist
spannungsunabhängig und wird nur durch Diffusion durch den Film bestimmt. Erreicht
das Potential einen kritischen Wert (Punkt E), so setzt ein Auflösen des Passivfilms ein,
der messbare Strom steigt an und die Probe befindet sich im transpassiven Bereich. Neigt
das Material zu Lochfraß (engl. pitting), so zeigt sich dies durch einen rapide ansteigenden
Strom mit Erreichen einer bestimmten Spannung Epitt (Punkt F). Bei Spannungen von
etwa +1V vs. Ag/AgCl (=̂ +1,2V vs. Normal-Wasserstoffelektrode, NHE) setzt zudem
Sauerstoffentwicklung ein [78], ein Prozess der als Umkehrreaktion zur Sauerstoffreduk-
tion verstanden werden kann. Am Punkt G ist die Messung mit Erreichen von +1V zu
Ende. Der hier fließende Strom stellt zumeist den höchsten Wert der gesamten Messung
dar und wird daher als Maximalstrom Imax bezeichnet.
Bei passivierbaren Metallen ist die Voraussetzung für ein Bestimmen des Korrosionss-
troms nach der Tafelvariante (vgl. Abschnitt 3.2.3), nämlich ein bei Ekorr über min-
destens eineinhalb Stromdekaden linearer Verlauf der Strom-Spannungskurve im Evans-
Diagramm, oft nicht gegeben. Jedoch können andere wichtige Größen entweder direkt
dem Evans-Diagramm entnommen (Ekorr, Epitt, Ipass, etc.) oder berechnet werden (z.B.
die im anodischen Bereich umgesetzte Ladung durch Integration des Stroms über die
Zeit), wodurch eine quantitative Beurteilung von Korrosionsvorgängen erfolgen kann.
Die potentiodynamische Polarisationsmessung kann als Standardmessmethode innerhalb
der Korrosionsforschung angesehen werden, von ihr wird in zahlreichen Veröffentlichun-
gen Gebrauch gemacht [46, 104–107].
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Abb. 5.2: Potentiodynamische Polarisationsmessung an X5CrNi18-10 in 0,5M NaCl Lösung. Bei
kathodischer Polarisation A→B wird der Strom maßgeblich durch Sauerstoffreduktion
bestimmt, bei anodischer Polarisation B→G durch anodische Metallauflösung. Die
Grenze beider Bereiche ist durch das Korrosionspotential Ekorr am Punkt B gegeben.
Charakteristische Kurvenverläufe und -punkte werden eingehend im Text erläutert.
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5.3 Null-Ohm Strommessung (ZRA)
5.3.1 Galvanische Korrosion
Galvanische Korrosionsvorgänge können im Experiment untersucht werden, indem die an
dem Korrosionsvorgang beteiligten Materialien über den Potentiostaten, fungierend als
Null-Ohm Amperemeter, in elektrischen Kontakt gebracht werden. Ein Material wird da-
bei als Arbeitselektrode, das andere als Gegenelektrode geschaltet. Der zwischen beiden
Materialien fließende elektrische Strom, getrieben durch die Differenz der beiden elektro-
chemischen Potentiale sowie dem Flächenverhältnis beider Elektroden im Elektrolyten,
wird über die Zeit gemessen. Um die an der unedleren Elektrode korrodierte Stoffmenge
zu bestimmen, muss die den Korrosionsvorgang dominierende anodische Reaktion be-
kannt sein. Im Falle der Korrosion von Eisen kann der gemessene elektrische Strom mit
dem ionischen Korrosionsstrom über den Faktor 2 korrelieren, da für jedes an der uned-
leren Elektrode in Lösung gehende Eisenatom zwei Elektronen an der edleren Elektrode
umgesetzt werden (vorausgesetzt, Eisen geht ausschließlich als Fe2+ in Lösung). Für die in
dieser Arbeit gemachten Experimente zur galvanischen Korrosion zwischen X5CrNi18-10
und CFK wurde bei dem in Abb. 5.1 gezeigten Messaufbau die Pt-Gegenelektrode durch
eine CFK-Elektrode ersetzt.
5.3.2 Photostrom
Der für photokathodischen Korrosionsschutz an einem belichteten Halbleiter generierte
Photostrom kann ebenfalls durch die Null-Ohm Strommessung bestimmt werden. Als
Gegenelektrode wird die chemisch inerte Pt-Elektrode, als Arbeitselektrode der beleuch-
tete Halbleiter verwendet. Die an der Arbeitselektrode generierten Elektronen fließen zur
Pt-Elektrode um dort kathodisch zu reagieren, der Elektronenstrom wird mithilfe des
ZRA gemessen.
5.4 Messung des Ruhepotentials
Das Ruhepotential Eoc kann in Abwesenheit äußerer Ströme bei geöffnetem Stromkreis
(engl. open-circuit, oc) mithilfe der Referenzelektrode gemessen werden. Dabei wird die
Gegenelektrode aus der Messzelle entfernt und über die Zeit das sich an der Arbeitselek-
trode einstellende Potential gegenüber der Ag/AgCl-Referenzelektrode bis zum Erreichen
eines stabilen Zustands gemessen. Im Falle der photoaktiven TiO2-Beschichtungen kann
die Änderung des Ruhepotentials bei UV-Beleuchtung sowie das Rücklaufverhalten nach
55
5 Experimentelle Methoden
Abschalten des UV-Lichts gemessen werden, indem mithilfe der Blendensteuerung die
UV-Beleuchtung für ein gewisses Zeitintervall (1800 s) über mehrere Zyklen ein- und
ausgeschaltet wird.
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Abb. 5.3: Änderung des Ruhepotentials Eoc am Beispiel einer mit 70 nm TiO2 beschichteten
X5CrNi18-10 Probe bei UV-Beleuchtung.
5.5 Elektrochemische Impedanzspektroskopie
Die elektrochemische Impedanzspektroskopie (EIS) ist eine nicht-destruktive Messmetho-
de, die es ermöglicht, zahlreiche Informationen über die Grenzschicht Probe/Elektrolyt
sowie über die Qualität etwaiger Beschichtungen zu erhalten. Dabei wird eine Wechsel-
spannung U(t) mit geringer Amplitude (wenige mV) und variierender Frequenz an die
Phasengrenze angelegt und der resultierende Strom I(t) gemessen. Bei geringen Am-
plituden ist der Strom bis auf eine Phasenverschiebung φ proportional zur angelegten
Spannung [108]. Die anregende Spannung
U(t) = U0 sin(ωt) (5.1)
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und die Stromantwort des Systems
I(t) = I0 sin(ωt+ φ) (5.2)
lassen sich mithilfe der Eulerschen Formel als komplexe Funktionen darstellen:
U(t) = U0 · eiωt (5.3)
I(t) = I0 · ei(ωt−φ) (5.4)
Die Impedanz des Systems ist das Verhältnis:
Z(ω) = U(t)
I(t) = Z0 · e
iφ = Z ′(ω)︸ ︷︷ ︸
Realteil
+i Z ′′(ω)︸ ︷︷ ︸
Imaginärteil
(5.5)
Somit lässt sich die Impedanz in Abhängigkeit der Frequenz der angelegten Spannung
bestimmen. Dadurch kann über einen größeren Frequenzbereich ein Impedanzspektrum
aufgezeichnet werden.
Für die in dieser Arbeit gemachten Messungen wurde ein Frequenzbereich von 100mHz
bis 1MHz und eine Anregungsamplitude von 5mV vs. Ag/AgCl gewählt. Da verschiedene
Elektrodenprozesse unterschiedliche Beiträge zur gesamten Impedanz liefern, gelingt der
Rückschluss auf charakteristische elektrochemische Größen des Systems dadurch, dass in
einem Ersatzschaltbild jede Elektrodenreaktion durch passende elektrische Elemente (Wi-
derstand, Kondensator, etc.) dargestellt wird und die Parameter dieser Schaltelemente
solange variiert werden, bis das simulierte Impedanzspektrum des Ersatzschaltbildes mit
dem gemessenen übereinstimmt. Der ohmsche Charakter des Ionenleitenden Elektrolyten
lässt sich so z.B. durch einen seriell geschalteten ohmschen Widerstand RL beschreiben.
Die durch Ladungsausgleich zwischen Lösung und Elektrodenoberfläche bedingte Anord-
nung der Ionen an der Elektrodengrenzfläche kann als das Laden bzw. Entladen eines
Kondensators verstanden werden, die gebildete elektrolytische Doppelschicht lässt sich
also durch einen Kondensator CDS darstellen. Elektronentransferprozesse zwischen der
Elektrode und Redox-Spezies im Elektrolyten werden durch einen, zum Kondensator par-
allel geschalteten ohmschen Widerstand RDS berücksichtigt [79]. In Summe ergibt sich
also ein einfaches Ersatzschaltbild (Abb. 5.4), das ein System, wie z.B. Eisenelektro-
de/Elektrolyt simulieren kann.
Das kapazitive Verhalten der Doppelschicht entspricht in der Realität oft dem Verhalten
eines nicht idealen Kondensators. Die Simulation kann dann stark verbessert werden,
wenn der Kondensator CDS durch eine Verlustkapazität QDS (engl. constant phase ele-
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ment, CPE) ersetzt wird, die den diffusen Charakter der Doppelschicht berücksichtigt.
Die Impedanz dieser Verlustkapazität ist definiert als:
ZQ =
1
A · (iω)n (5.6)
Dabei ist A [S · sn]5 ein frequenzunabhängiger Fit-Parameter, der für den Fall n = 1 die
Kapazität CDS wäre. Der reelle Parameter n mit 0 ≤ n ≤ 1 bestimmt dabei, ob sich das
Element wie ein Kondensator (n = 1), wie ein Widerstand (n = 0) oder wie eine Mischung
aus beiden (0 < n < 1) verhält. Die konstante Phase ist gegeben durch φ = −(90 · n)◦.
Für das nicht ideale kapazitive Verhalten der Doppelschicht gibt es unterschiedliche Er-
klärungsansätze. In der Literatur wird oft die mikroskopisch raue und oftmals poröse
Oberfläche der Elektrode als Begründung aufgeführt, wonach sich ein inhomogenes Po-
tential an der Oberfläche ausbildet, welches die Kapazität des Kondensators lokal herab-
setzt [27, 109]. Außerdem könnten Anionen und Kationen auf das angelegte Wechselfeld
unterschiedlich schnell reagieren, wodurch ebenfalls eine Art Verlustkapazität entstehen
würde [110].
Die grafische Darstellung der Impedanzmessungen (Abb. 5.4) kann entweder im Bode-
Plot als Auftragung von |Z| und φ gegenüber dem Logarithmus der Frequenz f erfolgen,
oder im Nyquist-Plot, wobei der negative Imaginärteil −Z ′′ der Impedanz gegen den
Realteil Z ′ aufgetragen wird.
5.6 Mott-Schottky Analyse
In Abschnitt 3.6 wurde bereits gezeigt, dass bei einem Schottky-Kontakt die Relation
zwischen der Raumladungskapazität CRZ und einem externen Potential E durch die











Anhand der Gleichung lässt sich erkennen, dass bei einer linearen Auftragung von 1/C2RZ
gegen E diese Funktion eine Gerade darstellt, deren Steigung durch 2(e0rHLNDA2)−1
gegeben ist (Abb. 5.5). Ist die exponierte Elektrodenfläche A des Halbleiters, sowie die
relative Permittivität rHL bekannt, so kann über die Geradensteigung die Donatorendich-
5Diese auf den ersten Blick befremdlich wirkende Einheit steht in Analogie zur SI-Einheit der Elektri-
schen Kapazität (F). S ist dabei die SI-Einheit Siemens, also S = AV . Somit ergibt sich für den Fall n = 1


















































Abb. 5.4: (a) Bode- und (b) Nyquist-Plot für das gezeigte Ersatzschaltbild RL(RDSQDS) mit
RL = 100Ω, RDS = 1000Ω und QDS = 10µF(n = 1) nach [78].
te ND des Halbleiters bestimmt werden [111–113]. Zudem kann durch den Schnittpunkt
(Esp/0) der Geraden mit der Abszisse das Flachbandpotential über die Bedingung





Die Mott-Schottky Analyse lässt sich mit dem gleichen Messaufbau durchführen, wie er
für die elektrochemische Impedanzspektroskopie verwendet wird. Die Kapazität wird für
jede an der Probe angelegte Gleichspannung E durch den Imaginärteil der gemessenen
Impedanz bestimmt [114]:
C = 1
ω · Z ′′ (5.9)
Für die in dieser Arbeit gemachten Messungen wurde eine Anregungsamplitude von 5mV
vs. Ag/AgCl für drei verschiedene Frequenzen f = 1Hz, 10Hz, 100Hz gewählt, die
angelegte Gleichspannung wurde von -1V bis 0V vs. Ag/AgCl in 10mV-Schritten variiert.
Bei der Mott-Schottky Analyse wird angenommen, dass die Helmholtzkapazität der elek-
trochemischen Doppelschicht an der Phasengrenze Halbleiter/Elektrolyt viel größer als
die Kapazität der Raumladungszone ist (CDS  CRZ). Da beide Kapazitäten als in Reihe
geschaltet betrachtet werden, dominiert die viel kleinere Kapazität der Raumladungszo-
ne und die Helmholtzkapazität kann vernachlässigt werden [86]. Für die Bestimmung


















Abb. 5.5: Typische Mott-Schottky Gerade für die Verarmungsschicht eines n-Halbleiters. Aus
der Steigung lässt sich die Donatorendichte ND bestimmen. Das Flachbandpotential
liegt bei ungefähr 0,2V, der Achsenabschnitt Esp auf der Abszisse bei Efb+ kBTe [108].
die Kapazität der Phasengrenze frequenzunabhängig ist. Dies ist bei den meisten (als
Oxidfilm gebildeten) Halbleitern nicht der Fall, da diese lokalisierte Zwischenzustände





In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten
Untersuchungen vorgestellt und diskutiert. Das Kapitel ist in drei Abschnitte unterteilt,
von denen der erste Resultate zu gesputterten TiO2-Beschichtungen beinhaltet, während
im zweiten Untersuchungen zu ionenstrahlsynthetisierten TiO2 dargestellt sowie erörtert
werden. Im dritten Abschnitt werden die Experimente und Testergebnisse hinsichtlich
einer konkreten Anwendbarkeit der Beschichtungen bei CFK/Metall-Grenzflächen prä-
sentiert, wobei im Wesentlichen auf die Aspekte der galvanischen Korrosion und Ver-
bindungsfestigkeit eingegangen wird. Der Aufbau der ersten beiden Abschnitte ist so
festgelegt, dass nach einer kurzen Erläuterung der jeweiligen Präparations- und Her-
stellungsmethoden die elektrochemische Charakterisierung der Proben vorgestellt wird
und anschließend daran Ergebnisse struktureller Untersuchungsmethoden dargestellt und
diskutiert werden. Am jeweiligen Ende folgt eine Zusammenfassung und Diskussion der
wichtigsten Erkenntnisse und Resultate.
6.1 Reaktiv gesputtertes Titandioxid
6.1.1 Präparation und Probenherstellung
Aus einem gewalzten Edelstahlblech vom Typ X5CrNi18-10 der Firma ThyssenKrupp
wurden rechteckige Plättchen mit den Abmessungen 10mm x 10mm x 1,5mm herausge-
stanzt. Die genaue chemische Zusammensetzung des verwendeten Edelstahls wurde mit-
tels energiedispersiver Röntgenspektroskopie (engl. energy dispersive X-ray spectroscopy,
EDX) bestimmt und ist in Tab. 6.1 gezeigt. Die Konzentration aller quantifizierbaren
Legierungselemente befindet sich in dem für X5CrNi18-10 geforderten Bereich (vgl. Tab.
2.2). Anschließend wurden die Stahlplättchen mit 120℃ heißem Polymethylmethacrylat
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(PMMA, Acrylglas) auf Schleif-/Polierstempel geklebt und mit SiC-Schleifscheiben ver-
schiedener Körnungen (P120→P4000) maschinell nass-geschliffen. Danach erfolgte eine
Politur mit verschiedenen polykristallinen Diamantsuspensionen (3µm, 1µm, 0,25µm,
0,05µm) auf Wasserbasis, bis die Oberfläche der Plättchen spiegelglänzend war. Nach
Ablösen der Plättchen vom Schleif-/Polierstempel wurden diese mehrmals mit frischem
Aceton gespült und mehrere Minuten im Ultraschallbad gereinigt, um sämtliche PMMA-
Reste zu lösen. Nach dem letzten Aceton-Bad wurden die Plättchen in Isopropanol ge-
taucht, danach in destilliertes Wasser und schließlich mit N2 zum Vermeiden von Was-
serflecken trocken geblasen.
Element C S Si Mn Cr Ni Fe
Gew.-% n.q.1 0,16 0,44 1,33 18,05 8,41 70,81
1 nicht quantifizierbar. Die sehr geringe Menge an Kohlenstoff kann nicht genau
bestimmt werden, da der Messfehler bei Kohlenstoff größer als 1Gew.-% ist und
der gemessene Wert von 0,78Gew.-% daher nicht aussagekräftig ist.
Tab. 6.1: Chemische Zusammensetzung des verwendeten X5CrNi18-10 Edelstahls, analysiert
mittels energiedispersiver Röntgenspektroskopie (EDX).
Vor dem Besputtern wurden die Stahl-Substrate in situ mit einem 100W Argon-Plasma
für 10min geätzt, um die letzten Verunreinigungen und auch die gebildete Passivschicht
zu entfernen. Die TiO2-Beschichtungen wurden anschließend mittels reaktivem RF-Sput-
tern in einem Argon/Sauerstoff-Plasma aufgebracht, die verwendeten Prozessparameter
für die Sputteranlage vom Typ Univex 450 der Firma Oerlikon sind Tab. 6.2 zu ent-
nehmen. Es wurde ein Titan-Target vom Reinheitsgrad II verwendet, das sich in ma-
ximal möglichem Abstand von den Substraten befand, um größtmögliche Homogenität
zu gewährleisten. Die Schichtdicke wurde über die Sputterzeit reguliert. Durch zuvor
hergestellte Referenzproben, die -nur halb-beschichtet- mittels Profilometrie vermessen
werden konnten, konnte eine Sputterrate von 1,17 nm/min bestimmt werden. Es wurden
Beschichtungen im Bereich 9-350 nm hergestellt.
Der gesamte Herstellungsprozess ist schematisch in Abb. 6.1 gezeigt.
Leistung Gasein- Vor- Ar- O2- Kammer-
lasszeit sputtern Fluss Fluss druck
[W] [s] [s] [sccm] [sccm] [mbar]
Ar-Ätzen 100 30 0 70 0 0,01
TiO2-Sputtern 550 60 120 27 3 0,01
Tab. 6.2: Verwendete Prozessparameter für Ar-Ätzen und TiO2-Sputtern.
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Abb. 6.1: Prinzipieller Arbeitsablauf bei der Probenherstellung.
6.1.2 Anodischer Korrosionsschutz
Wie bereits in Abschnitt 3.3.3 erwähnt, besteht die grundsätzliche Idee beim anodischen
Korrosionsschutz darin, das zu schützende Metall mit einer Schutzschicht zu überziehen,
die es vor korrosiven Angriffen schützt. Konkret bedeutet dies, dass die Schutzschicht das
Metall vom Elektrolyten isolieren muss. Sie muss also die Funktion einer Ionenbarriere
erfüllen. In vorliegender Arbeit wurde die natürliche Passivschicht von X5CrNi18-10 Edel-
stahl, die durch das Auftreten von Lochfraß in chloridhaltigen Medien längerfristig ver-
sagt [115–117], durch reaktiv gesputterte Titandioxid-Schichten ersetzt. In Abhängigkeit
der Schichtdicke wurden elektrochemische Messungen und strukturelle Untersuchungen
durchgeführt, um Zusammenhänge zwischen Aufbau und anti-korrosiver Wirksamkeit der
Schichten näher zu beleuchten. Zunächst wurden fünf verschiedene Schichtdicken (70 nm,
140 nm, 210 nm, 280 nm und 350 nm) untersucht.
6.1.2.1 Potentiodynamische Polarisationsmessung
Die potentiodynamischen Polarisationsmessungen wurden wie in Abschnitt 5.2 beschrie-
ben, durchgeführt. Von jeder Schichtdicke, sowie der Stahlreferenz wurden je drei Proben
vermessen, um eine statistisch relevante, quantitative Beurteilung zu gewährleisten. Die
gemittelten Werte und der mittlere Fehler sind in Tab. 6.3 aufgelistet. Während Ekorr,
Epitt und Imax im Evans-Diagramm leicht abgelesen werden konnten, wurde der Strom
im aktiven Bereich Iakt als mittlerer Strom über einen Potentialbereich, beginnend bei
Ekorr bis zur ersten Abnahme des Stroms (Beginn der Passivierung), bestimmt. Der
Passivstrom Ipass wurde als mittlerer Strom im passiven Potentialbereich ermittelt. Die
während der anodischen Polarisation geflossene Ladungsmenge Qanod wurde mittels Inte-
gration des Stroms über die Zeit bestimmt. Die untere Integrationsgrenze entsprach dem
Zeitpunkt bei Erreichen von Ekorr, die obere dem Zeitpunkt bei Erreichen des letzten
Messwerts.
In Abb. 6.2 sind die Messkurven zur potentiodynamischen Polarisation für eine repräsen-
tative Probenserie gezeigt. Der unbeschichtete X5CrNi18-10 Edelstahl weist sowohl für
den kathodischen, als auch für den anodischen Bereich einen generell höheren Strom auf
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Abb. 6.2: Potentiodynamische Polarisationsmessung in 0,5M NaCl-Lösung für gesputterte
TiO2-Schichten unterschiedlicher Dicke.
als es bei den TiO2-Schichten der Fall ist. Der Passivstrom ist nur über einen kleinen
Potentialbereich von ca. 0,3V stabil, bis sich der transpassive Zustand -gekennzeichnet
durch einen stetigen Anstieg des Stroms- anschließt. Ab ca. 0,5V vs. Ag/AgCl setzt, er-
kennbar durch den raschen Anstieg des Stroms, Lochfraß ein. Der maximale Strom liegt
bei ca. 20mA. Der Verlauf der Messkurve stimmt mit den in der Literatur gemachten
Experimenten gut überein [118–120].
Im Vergleich zum unbeschichteten X5CrNi18-10 Edelstahl fällt bei den TiO2-Schichten
der sehr geringe, über einen weiten Potentialbereich nahezu konstante Passivstrom auf.
Eine deutliche Tendenz ist erkennbar, dass mit zunehmender Schichtdicke der Passivstrom
größer wird. Konkret bedeutet dies, dass der durch die Schicht fließende Ionenstrom vom
X5CrNi18-10 Substrat zum Elektrolyten für dickere TiO2-Schichten größer ist, als für
dünnere. Auf diese paradoxe Feststellung wird im Verlauf der Arbeit, vor allem bei der
strukturellen Analyse immer wieder eingegangen werden. Lochfraß zeigt sich -sofern er
auftritt- nur bei hohen Potentialen (Epitt ≈ 800mV vs. Ag/AgCl) und in einem Ausmaß,
das bedeutend kleiner als bei X5CrNi18-10 ausfällt, so dass dies eher auf Beschichtungs-
fehler als auf Schichtversagen zurückzuführen ist. Diese Beschichtungsfehler fallen bei
dickeren Schichten weniger stark ins Gewicht als bei dünneren Schichten, was sich an-
hand der gemittelten Werte für Qanod erkennen lässt, wonach bei den beiden größten
Schichtdicken 280 nm und 350 nm die geringste Ladungsmenge (20,8µC bzw. 47,1µC)
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im anodischen Bereich geflossen ist (vgl. Abb. 6.3 und Tab. 6.3). Das Korrosionspoten-
tial Ekorr liegt für alle Schichtdicken ziemlich genau bei -0,35V vs. Ag/AgCl und unter-
scheidet sich damit nur unwesentlich von dem des unbeschichteten X5CrNi18-10 Stahls
(-0,42V vs. Ag/AgCl).































Abb. 6.3: (a) Im anodischen Bereich geflossene Ladung (Qanod) und (b) Korrosionspotential
(Ekorr) in Abhängigkeit der Dicke reaktiv gesputterter TiO2-Schichten.
Um die oben genannte Tendenz, dass die Ionendurchlässigkeit der Schicht mit größer
werdender Schichtdicke zunimmt, zu überprüfen, wurden weitere drei Schichtdicken her-
gestellt: 35 nm, 18 nm und 9 nm. In Abb. 6.4 sind Iakt und Ipass für alle hergestellten
Schichtdicken dargestellt, der Trend zeigt sich bestätigt. Die Schichtdickenabhängigkeit
lässt sich durch eine parabolische Funktion der Form f(x) = A+Bx+Cx2 beschreiben.
Die 18 nm dicke Schicht hat mit Ipass = 8, 8±1, 3 ·10−4 µA und Iakt = 4, 8±1, 0 ·10−4 µA
den von allen Schichten geringsten Passivstrom sowie den geringsten Strom im aktiven
Bereich. Lochfraß konnte bei keiner der drei Messungen festgestellt werden, was durch
eine sehr geringe Ladungsmenge im anodischen Bereich Qanod = 0, 3 ± 0, 1µC deutlich
wird. Die 9 nm dicke Schicht zeigt zwar ebenfalls geringe Werte für beide Ströme, aller-
dings setzt bei dieser Schichtdicke ab ca. 0,45V vs. Ag/AgCl starker Lochfraß mit einem
Maximalstrom von ca. 0,5mA ein. Da sowohl die Lage von Epitt, als auch das Ausmaß
des Lochfraß mit den für unbeschichteten X5CrNi18-10 ermittelten Werten korreliert,
kann davon ausgegangen werden, dass eine Dicke von 9 nm nicht ausreichend ist, um eine
deckende Schicht auf der Stahloberfläche zu bilden.
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Abb. 6.4: Mittlerer Strom im (a) aktiven (Iakt) und (b) passiven Bereich (Ipass) in Abhängigkeit
der Dicke reaktiv gesputterter TiO2-Schichten.
Probe Ekorr Iakt Ipass Epitt Imax Qanod
[V] [µA] [µA] [V] [µA] [µC]
X5CrNi18-10 −0, 42 1, 25 0, 792 0, 59 13, 0 · 10
3 5, 7 · 105
±0, 05 ±1, 55 ±0, 272 ±0, 11 ±4, 0 · 103 ±3, 7 · 105
TiO2 70 nm
−0, 35 2, 8 · 10−3 2, 9 · 10−3 (0, 74)1 41, 3 851, 0
±0, 03 ±0, 3 · 10−3 ±0, 3 · 10−3 ±− ±58, 4 ±1200, 0
TiO2 140 nm
−0, 36 10, 1 · 10−3 8, 5 · 10−3 0, 79 4, 8 100, 0
±0, 03 ±0, 7 · 10−3 ±0, 5 · 10−3 ±0, 05 ±5, 0 ±95, 8
TiO2 210 nm
−0, 36 33, 8 · 10−3 26, 0 · 10−3 0, 52 2, 6 87, 6
±0, 02 ±10, 2 · 10−3 ±5, 5 · 10−3 ±0, 4 ±2, 3 ±106, 0
TiO2 280 nm
−0, 35 61, 4 · 10−3 41, 8 · 10−3 0, 91 1, 6 20, 8
±0, 01 ±17, 6 · 10−3 ±5, 7 · 10−3 ±0, 06 ±1, 6 ±8, 8
TiO2 350 nm
−0, 36 100, 0 · 10−3 66, 9 · 10−3 0, 82 2, 9 47, 1
±0, 01 ±38, 8 · 10−3 ±21, 6 · 10−3 ±0, 01 ±2, 3 ±17, 9
1 Da nur an einer Probe Lochfraß aufgetreten ist, kann dieser Wert nicht als Mittelwert verstanden
werden.
Tab. 6.3: Ergebnisse der potentiodynamischen Polarisationsmessungen an verschieden dicken
TiO2-Beschichtungen auf X5CrNi18-10 in 0,5M NaCl-Lösung. Es ist jeweils der Mit-
telwert aus drei Messungen und der dazugehörige mittlere Fehler gezeigt.
6.1.2.2 Elektrochemische Impedanzspektroskopie
Für die Messungen zur elektrochemischen Impedanzspektroskopie wurde eine Anregungs-
amplitude von 5mV vs. Ag/AgCl und ein Frequenzbereich von 100mHz-1MHz gewählt.
Alle Elektroden befanden sich in 110ml 0,5M NaCl-Lösung und waren so angeordnet wie
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im Messaufbau Abb. 5.1 gezeigt. Es wurde eine Wartezeit von 20min vor jedem Messstart






X5CrNi18-10 TiO2 Doppelschicht Elektrolyt
Abb. 6.5: Modell zur Simulation der Impedanzspektren von TiO2 beschichtetem X5CrNi18-10.
RL repräsentiert den Widerstand des Elektrolyten, die Verlustkapazität QDS und der
Widerstand RDS simulieren die elektrolytische Doppelschicht. Die TiO2-Schicht wird
durch das RC-Glied mit CS und RS beschrieben.
Die Impedanzspektren aller mit TiO2 beschichteten Proben wurden mit dem in Abb. 6.5
dargestellten Modell simuliert. Es orientiert sich dabei an Modellen, die in der Literatur
entweder allgemein für Metall/Metalloxid Systeme oder im Speziellen für Metall/TiO2
Systeme vorgeschlagen werden [27, 46, 81, 121]. Das Modell wurde bewusst so einfach
wie möglich gehalten, da sich zeigte, dass zwar bei Verwendung komplexerer Modelle, die
z.B. durch Berücksichtigung von Zwischenzuständen die halbleitende TiO2-Schicht ge-
nauer beschreiben [122, 123], ein sehr guter Kurven-Fit erreicht werden kann, der Fehler
der einzelnen Komponenten jedoch so groß ist, dass ein direkter Vergleich dieser Wer-
te nicht möglich ist. Hingegen konnte mit dem verwendeten Modell ein äußerst gutes
Fit-Ergebnis erzielt werden, mit Fehlern, die meistens im Bereich 0,5-10% und maximal
bei ca. 50% lagen, was für die Simulation von Impedanzspektren ein guter Wert ist.
Der Elektrolyt wird im Ersatzschaltbild durch einen ohmschen Widerstand RL reprä-
sentiert. Die Kombination einer Verlustkapazität QDS und eines ohmschen Widerstandes
RDS ermöglicht eine einfache, aber effektive Simulation der an der Phasengrenze Halblei-
ter/Elektrolyt entstandenen elektrolytischen Doppelschicht. Die TiO2-Schicht selbst wird
durch ein RC-Glied simuliert, bestehend aus einem Kondensator CS und einem ohmschen
Widerstand RS. Für die Simulation der Spektren der Stahlreferenz wurde dieses RC-Glied
weggelassen, so dass mit einem Ersatzschaltbild RL(QDSRDS) gearbeitet wurde.
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Abb. 6.6: Bode-Plot der Impedanzspektren von TiO2 beschichtetem X5CrNi18-10. Die Pfeile
zeigen eine mit zunehmender Schichtdicke erkennbare Tendenz an.
Die Impedanzspektren aller mit TiO2 beschichteten Proben sind im Bode-Plot in Abb. 6.6
gezeigt. Es ist eine äußerst deutliche Tendenz zu erkennen (markiert mit Pfeilen), dass mit
zunehmender Schichtdicke der Scheinwiderstand des jeweiligen Systems abnimmt und sich
der Verlauf des Phasenwinkels zu kleineren Frequenzen hin verschiebt. Dies bedeutet, dass
für größere Schichtdicken die kapazitiven Anteile des Systems bei niedrigeren Frequenzen
kurzgeschlossen werden als bei kleineren Schichtdicken. Das Verhalten der 9 nm TiO2-
Schicht entspricht nicht diesem Trend. Es ist aber anzunehmen, dass auch hier (wie bei
der potentiodynamischen Messung) ein erheblicher Einfluss des Substrats auf die Messung
gegeben ist, da diese Schichtdicke nicht mehr deckend sein wird. Dafür spricht auch, dass
das Spektrum dieser Probe sehr ähnlich zu dem der Stahlreferenz ist.
Die Werte der an die jeweilige Messung angepassten Simulation finden sich in Tab. 6.4.
Wird der Schichtwiderstand6 RS in Abhängigkeit der Schichtdicke dargestellt (Abb. 6.7),
so zeigt sich oben genannte Tendenz bestätigt: Der Schichtwiderstand RS nimmt mit
zunehmender Schichtdicke ab, die Schicht wird also leitfähiger. Konkret bedeutet dies,
dass in Hinblick auf Korrosionsschutz dünnere Schichten geeigneter scheinen als dickere.
Somit unterstreicht diese Messung die sich bereits bei der potentiodynamischen Pola-
risationsmessung angedeutete Tendenz. Der Wert des Schichtwiderstands bei der 9 nm
TiO2-Schicht bestärkt die bereits gemachte Vermutung, dass diese Schichtdicke nicht
ausreichend ist, um die gesamte Stahloberfläche geschlossen zu decken.
6Der senkrechte elektrische Widerstand der TiO2-Schicht.
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Abb. 6.7: (a) Schichtwiderstand RS und (b) Kapazität CS der TiO2-Schichten in Abhängigkeit
der Schichtdicke. Die blau markierten Punkte wurden für das Erstellen der Fit-Kurve
nicht berücksichtigt.
Probe RL RDS QDS n RS CS χ2
[Ω] [Ω] [µS · sn] [Ω] [µF]
X5CrNi18-10 75, 4 3, 68 · 10
6 3, 3 0, 94 - - 0,0003±0, 2 ±0, 19 · 106 ±0, 0 ±0, 01 - -
TiO2 9 nm
69, 5 2, 40 · 104 39, 1 0, 86 16, 10 · 106 2, 1 0,0005±0, 1 ±0, 96 · 104 ±5, 2 ±0, 01 ±2, 31 · 106 ±0, 0
TiO2 18 nm
70, 3 7, 83 · 104 20, 2 0, 85 37, 86 · 106 1, 3 0,0004±0, 1 ±3, 97 · 104 ±3, 3 ±0, 01 ±7, 20 · 106 ±0, 0
TiO2 35 nm
70, 6 2, 93 · 104 31, 5 0, 79 15, 29 · 106 1, 4 0,0005±0, 1 ±1, 34 · 104 ±3, 1 ±0, 01 ±1, 23 · 106 ±0, 0
TiO2 70 nm
75, 5 3, 42 · 104 17, 0 0, 80 21, 20 · 106 1, 6 0,0003±0, 1 ±0, 37 · 104 ±0, 4 ±0, 00 ±2, 16 · 106 ±0, 0
TiO2 140 nm
75, 3 3, 12 · 104 18, 8 0, 79 9, 55 · 106 2, 5 0,0005±0, 1 ±0, 36 · 104 ±0, 5 ±0, 00 ±0, 97 · 106 ±0, 0
TiO2 210 nm
77, 9 6, 95 · 104 12, 3 0, 84 1, 10 · 106 5, 8 0,0049±0, 4 ±2, 21 · 104 ±1, 2 ±0, 01 ±0, 13 · 106 ±0, 4
TiO2 280 nm
78, 7 5, 77 · 104 11, 6 0, 82 3, 62 · 106 6, 2 0,0053±0, 4 ±0, 93 · 104 ±0, 4 ±0, 00 ±1, 58 · 106 ±0, 2
TiO2 350 nm
81, 0 5, 68 · 104 15, 9 0, 81 0, 92 · 106 8, 2 0,0136±0, 7 ±2, 97 · 104 ±2, 2 ±0, 01 ±0, 25 · 106 ±1, 0
Tab. 6.4: Parameter der an die jeweilige EIS-Messung bestmöglich angepassten Simulation. Die
Qualität der jeweiligen Fit-Kurve lässt sich am Wert von χ2 erkennen (Je niedriger
der Wert, desto höher die Qualität).
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Wird die Kapazität CS der Schicht gegenüber der Schichtdicke aufgetragen (Abb. 6.7), so
kann ebenfalls eine nahezu lineare Zunahme von CS mit größer werdender Schichtdicke
erkannt werden. Dies steht zunächst im Widerspruch mit der einfachen Annahme, dass
das System Metall/TiO2-Schicht/Elektrolyt als Plattenkondensator verstanden werden
kann, dessen Kapazität mit zunehmender Schichtdicke abnehmen sollte (C = 0r ·A/d).
Jedoch könnte eine dementsprechende Oberflächenvergrößerung diesen Effekt kompen-
sieren. In späteren Abschnitten wird dies gerade bei der Vorstellung von Rauhigkeits-
und AFM-Messungen erörtert werden.
6.1.2.3 Mott-Schottky Analyse
Die Mott-Schottky Messungen wurden mit demselben Messaufbau durchgeführt, wie er
bei den Messungen zur elektrochemischen Impedanzspektroskopie verwendet wurde. Als
Anregungsamplitude wurden ebenfalls 5mV verwendet, die DC-bias Spannung wurde mit
einer Schrittweite von 0,01V pro Zyklus von -1V bis 0V vs. Ag/AgCl variiert. Jede Probe
wurde mit jeweils drei unterschiedlichen Frequenzen (100Hz, 10Hz, 1Hz) vermessen.
Die Auswertung mithilfe der Mott-Schottky Gleichung (Gl. 5.7) wie in Abschnitt 5.6 be-
schrieben, setzt die Kenntnis gewisser Materialkonstanten voraus. Die Probenoberfläche
konnte mit 0,196 cm2 genau bestimmt werden. Da jedoch für die relative Permittivität von
Titandioxid in der Literatur ein weiter Bereich angegeben wird (r = 30−160 [40, 62, 124])
wurde für die in der Arbeit verwendeten, reaktiv gesputterten TiO2-Schichten ein expe-
rimenteller Wert von ca. 30 ermittelt, der sehr gut mit dem in der Literatur für reaktiv
gesputtertes Titandioxid angegebenen Wert übereinstimmt [125]. Für die Messung wurde
ein definierter Oberflächenbereich der mit 350 nm TiO2 beschichteten Probe mit Gold be-
dampft und anschließend die Kapazität für verschiedene Frequenzen temperaturabhängig
bestimmt. Durch den Zusammenhang (C = 0r ·A/d) konnte mittels der Kenntnis von A
und der gemessenen Größe C die relative Permittivität r bestimmt werden. Die Messun-
gen, sowie der linear angenäherte, frequenzabhängige Verlauf von r für Raumtemperatur
(T = 300K) sind in Abb. 6.8 gezeigt. Die beiden hochfrequenten Signale 904 kHz und
2MHz sind messbedingt am meisten fehlerbehaftet und wurden somit bei der linearen
Annäherung nicht berücksichtigt.
Die Mott-Schottky Messkurven von TiO2-Schichten mit einer Dicke im Bereich 70-350 nm
sind in Abb. 6.9 gezeigt. Anhand der positiven Steigung lässt sich die n-Typ Charakteris-
tik der TiO2-Schichten erkennen. Die mit der Schichtdicke abnehmende Steigung deutet
darauf hin (vgl. 5.6), dass die Donatorendichte nicht konstant ist, sondern mit zuneh-
mender Schichtdicke ansteigt.
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Abb. 6.8: (a) Relative Permittivität r der 350 nm TiO2-Schicht für verschiedene Frequenzen in
Abhängigkeit der Temperatur und (b) lineare Approximation der Frequenzabhängig-
keit von r bei Raumtemperatur.
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Abb. 6.9: Mott-Schottky Messkurven von gesputterten TiO2-Schichten. Die allgemein positive
Steigung lässt die n-Typ Charakteristik der TiO2-Schichten erkennen. Die abnehmen-
de Steigung für größere Schichtdicken deutet auf eine erhöhte Donatorendichte hin.
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In Abb. 6.10 ist die über die Mott-Schottky Gleichung bestimmte Donatorendichte ND
sowie das Flachbandpotential in Abhängigkeit der Schichtdicke für die drei gemessenen
Frequenzen dargestellt. Zunächst zeigt sich, dass die Messung nicht frequenzunabhängig
ist, was eine absolute Bestimmung von ND nicht möglich macht. Diese Frequenzabhängig-
keit ist, wenngleich im theoretischen Fall nicht gegeben, bei Oxidfilmen (wie in Abschnitt
5.6 beschrieben) in der Praxis nahezu immer vorhanden [126–128]. Dennoch liegen die
gemessenen Donatorendichten in einem Wertebereich, wie er auch in anderen Arbeiten zu
Titandioxid mittels Mott-Schottky Analyse bestimmt wurde [87, 129]. Jedoch zeigt sich,
dass die Donatorendichte nicht für alle hergestellten Schichten konstant ist. Während
bei kleinen Schichtdicken die Donatorendichte bei einem niedrigen Wert nahezu konstant
bleibt, nimmt ab einer Schichtdicke von 70 nm die Donatorendichte mit größer werdender
Schichtdicke zu. In Abschnitt 3.4.2 wurde bereits erwähnt, dass hauptsächlich Sauerstoff-
fehlstellen als Donatoren für den n-leitenden Charakter von TiO2 verantwortlich sind. Da
die Donatorendichte an sich unabhängig von der Schichtdicke ist, ist anzunehmen, dass
die Sauerstoff-Defektdichte und damit die Anzahl an Sauerstoffdefekten wachstumsbe-
dingt mit zunehmender Schichtdicke ansteigt. Das Schichtwachstum hat also Einfluss auf
das Ausbilden von Sauerstoffdefekten, wodurch sich die Defektdichten von dünnen und
dicken Schichten unterscheiden. Dies ist ein für den später beschriebenen photokathodi-
schen Korrosionsschutz wichtiges Resultat. Inwieweit ein Zusammenhang zwischen der
Defektdichte und dem Korrosionsverhalten der Schichten besteht, kann an dieser Stelle
nicht geklärt werden. Es gibt zwar viele in der Literatur gemachte und mit dem Punkt
Defekt Model beschriebene Ansätze, dass z.B. Sauerstofffehlstellen im TiO2 Angriffs-
punkte für Chloridionen und somit für Lochfraß darstellen [85] oder die Stabilität von
Oxidfilmen maßgeblich von der Donatorenkonzentration abhängt [86, 130], jedoch müss-
ten für eine genaue Untersuchung Proben mit sonst gleichen strukturellen Eigenschaften
aber unterschiedlichen Defektdichten hergestellt werden. Dennoch soll dieser Punkt in
der das Kapitel abschließenden Diskussion aufgegriffen werden.
Das Flachbandpotential Efb zeigt die Tendenz, mit ansteigender Schichtdicke (absolut
gesehen) kleiner zu werden. Somit ist die Bandverbiegung bei dickeren Schichten weniger
stark ausgeprägt als bei dünneren. Auch dies korreliert mit der gesteigerten Leitfähigkeit
der Schicht durch die erhöhte Donatorendichte.
6.1.3 Photokathodischer Korrosionsschutz
In diesem Anschnitt werden die Experimente und Untersuchungen der TiO2 gesputter-
ten Schichten hinsichtlich ihrer Eignung als photokathodischer Korrosionsschutz vorge-
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Abb. 6.10: (a) Donatorendichte ND und (b) Flachbandpotential Efb in Abhängigkeit der
Schichtdicke von gesputterten TiO2-Schichten.
stellt. Die Photoaktivität der Schichten wird dabei vor allem durch das Verhalten des
Ruhepotentials Eoc unter UV-Bestrahlung sowie durch das Messen eines signifikanten
Photostroms Iphoto nachgewiesen.
6.1.3.1 Messung von Eoc
In Abb. 6.11 ist die zeitliche Änderung des Ruhepotentials Eoc für verschiedene TiO2-
Schichten dargestellt. Dabei wurde mittels der im Messaufbau integrierten Blendensteue-
rung die entsprechende Probe über mehrere Zyklen für jeweils 1800 s mit UV beleuchtet.
Der Zeitpunkt des Öffnens bzw. Schließens der Blende ist im Diagramm mit UV an bzw.
UV aus gekennzeichnet. Der rapide Abfall von Eoc bei UV-Beleuchtung auf einen weit
negativeren Wert als im unbeleuchteten Zustand ist auf die Generation von Elektron-
Loch Paaren, wie sie in Abschnitt 3.6.1 beschrieben ist, zurückzuführen. Das sich unter
UV-Beleuchtung einstellende Potential (ca. -0,40V bis -0,45V vs. Ag/AgCl) entspricht
dabei sehr gut den in der Literatur angegebenen Werten [98, 100, 131]. Das Potential
liegt somit weit unter dem für X5CrNi18-10 gemessenen Wert von 60mV vs. Ag/AgCl,
so dass eine auf UV-Beleuchtung basierende kathodische Polarisation des Stahls möglich
ist7.
7Der Wert von 60mV vs. Ag/AgCl wurde durch eine Ruhepotentialmessung in 0,5M NaCl-Lösung
gemessen. Es ist davon auszugehen, dass der X5CrNi18-10 Stahl dabei passiv vorlag. Dieser Wert ist auch
in der Literatur für X5CrNi18-10 im passiven Zustand zu finden [73]. Liegt der Stahl aktiv vor, ist das
Ruhepotential deutlich geringer, allerdings hängt der genaue Wert gerade in Hinblick auf Lochfraßkor-
rosion von Anzahl und Größe der aktiv vorliegenden Bereiche ab [132]. In einem späteren Kapitel der
Arbeit wird gezeigt werden, dass sich bei der galvanischen Korrosion zwischen X5CrNi18-10 und CFK
in 0,5M NaCl-Lösung ein Potential von ca. -110mV vs. Ag/AgCl einstellt. Dieser Wert ist zwar deutlich
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Abb. 6.11: Zeitliche Änderung des Ruhepotentials Eoc von gesputterten TiO2-Schichten für den
unbeleuchteten Zustand und unter UV-Beleuchtung.
In [122] wurde gezeigt, dass die zeitliche Änderung des Potentials nach UV-Abschalten
und somit das Verhalten von Eoc bis zum Erreichen des ursprünglichen Gleichgewichts
im unbeleuchteten Zustand über eine exponentielle Funktion beschrieben werden kann:
Eoc = −A · e−kct·t (6.1)
Dabei ist A eine durch Randbedingungen festgelegte Konstante und kct ein konstanter
kinetischer Faktor, der die Reaktionsgeschwindigkeit zwischen oxidierten Spezies im Elek-
trolyten und den generierten Photoelektronen an der Phasengrenze Halbleiter/Elektrolyt
beschreibt. Je größer kct ist, umso schneller ist die erwähnte Reaktionsgeschwindigkeit,
wodurch das Potential schneller seinen ursprünglichen Wert erreicht als bei kleinerem
kct.
In Tab. 6.5 sind die ermittelten Werte für kct, sowie das über alle Zyklen gemittelte Po-
tential Eoc der verschiedenen Schichtdicken für den unbeleuchteten und UV-beleuchteten
Zustand mit dazugehörigem mittleren Fehler gezeigt. Ebenso ist die Potentialdifferenz
negativer als für passiv vorliegenden X5CrNi18-10, jedoch ist das sich unter UV-Beleuchtung einstellende
Potential (ca. -400mV vs. Ag/AgCl) immer noch ausreichend, um den Stahl kathodisch zu polarisieren.
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Probe EUVaus EUVan ∆Eoc kct
[mV] [mV] [mV] [s−1]
TiO2 9 nm
−89 −334 244 0, 008
±7 ±20 - ±0, 0001
TiO2 18 nm
−30 −287 257 0, 014
±12 ±6 - ±0, 0003
TiO2 35 nm
−25 −291 267 0, 013
±13 ±12 - ±0, 0001
TiO2 70 nm
−14 −416 402 0, 010
±6 ±5 - ±0, 0001
TiO2 140 nm
−71 −443 372 0, 007
±21 ±5 - ±0, 0001
TiO2 210 nm
−90 −432 342 0, 008
±21 ±6 - ±0, 0000
TiO2 280 nm
−59 −419 360 0, 003
±10 ±5 - ±0, 0000
TiO2 350 nm
−73 −403 329 0, 003
±31 ±14 - ±0, 0000
Tab. 6.5: Wertetabelle für das mittlere Ruhepotential unter UV-Beleuchtung (EUVan) und im
unbeleuchteten Zustand (EUVaus), sowie für die Differenz beider Werte (∆Eoc) und




∆Eoc zwischen den beiden Zuständen aufgelistet. Bei der Untersuchung einer Korrelation
dieser Werte mit der Schichtdicke (Abb. 6.12) fällt auf, dass die nachträglich produzier-
ten, sehr dünnen TiO2-Schichten (9 nm, 18 nm, 35 nm) eine im Vergleich zu den größeren
Schichtdicken (70-350 nm) weniger starke Änderung von Eoc bei UV-Beleuchtung erfah-
ren. Dies ist vermutlich darauf zurückzuführen, dass das geringere Schichtvolumen nur
einen Teil der eingestrahlten Leistung absorbieren kann. Die Tendenz, dass bei diesen
Schichtdicken ∆Eoc mit zunehmender Schichtdicke ansteigt, bestärkt diese Vermutung.
Bei höheren Schichtdicken jedoch ist das genaue Gegenteil zu beobachten. Mit zuneh-
mender Schichtdicke fällt ∆Eoc. Es ist anzunehmen, dass ab einer gewissen Schichtdicke
die gesamte Leistung des eingestrahlten Lichts nur in einem oberflächennahen Volumen
absorbiert wird. Somit würde die Anzahl an photogenerierten Ladungsträgern und da-
mit das sich einstellende Potential ab einer bestimmten Schichtdicke konstant sein. Eine
Änderung von ∆Eoc in diesem Schichtdickenbereich kann also nicht durch Unterschiede
bei der Generation von Elektron-Loch Paaren erklärt werden, sondern muss vielmehr auf
Unterschiede bei der Rekombination von Elektron-Loch Paaren zurückgeführt werden.
Der Abfall von ∆Eoc für zunehmende Schichtdicken bedeutet demnach, dass die Rekom-
bination von Elektron-Loch Paaren, ein Reaktionsmechanismus der von vielen Fakto-
ren abhängig ist (Elektron-/Lochmobilität, Trapping [133], etc.), ausgeprägter sein muss
als bei dünneren Schichten. Die Reaktionsgeschwindigkeit an der Phasengrenze Halblei-
ter/Elektrolyt (kct) bestimmt maßgeblich die Rekombination von Elektron-Loch Paaren.
Je schneller photogenerierte Löcher an der Phasengrenze reagieren und verbraucht wer-
den, desto unwahrscheinlicher wird eine Elektron-Loch Rekombination im beleuchteten
Volumen des Halbleiters, da die Anzahl an Löchern reduziert wurde. Der mit zuneh-
mender Schichtdicke kleiner werdende Wert kct würde demnach mit dem Abfall von
∆Eoc durch eine erhöhte Rekombinationsrate korrelieren. Solch eine Korrelation konnte
in [122] ebenfalls festgestellt werden.
6.1.3.2 Messung des Photostroms Iphoto
Die Messungen des gegenüber einer Pt-Elektrode fließenden Photostroms sind für ver-
schiedene Schichtdicken TiO2 in Abb. 6.13 gezeigt. Die Blende der UV-Lampe wurde
dabei über fünf Zyklen für jeweils 360 s geöffnet bzw. geschlossen. Dass der Photostrom
während eines Beleuchtungsschrittes und über die Zyklenzahl abfällt, kann dadurch er-
klärt werden, dass im Elektrolyten anfänglich vorhandene Redox-Spezies mehr und mehr
verbraucht werden, während der Austausch zwischen den an der Pt-Elektrode reduzier-
ten und den an der TiO2-Schicht oxidierten Spezies geschwindigkeitsbeschränkt ist und
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Abb. 6.12: (a) Potentialdifferenz ∆Eoc zwischen unbeleuchteten und beleuchteten Zustand, so-
wie (b) ermittelte kinetische Konstante kct für Ladungstransferreaktionen an der
Phasengrenze Halbleiter/Elektrolyt, in Abhängigkeit der Schichtdicke. Blau mar-
kierte Punkte wurden bei der linearen Approximation nicht berücksichtigt.
sich womöglich nicht vollständig während der 360 s dauernden Beleuchtungspause voll-
ziehen kann. Es wurde ein Experiment gemacht, in dem nach zehn Zyklen die Hälfte des
Elektrolyten erneuert wurde, wodurch der Photostrom im elften Zyklus wieder anstieg.
Bei Beleuchtung mit dem vollen Spektrum der Hg-Lampe fällt auf, dass der Photostrom
mit zunehmender Schichtdicke ansteigt (vgl. Tab. 6.6). Dies ist, wie im vorhergehenden
Abschnitt bereits erwähnt, auf das größere beleuchtete Volumen und somit auf die höhere
Anzahl photogenerierter Elektronen zurückzuführen.
dTiO2[nm] 350 280 210 140 70 35 18 9
Iphoto[µA]
13,8 10,8 9,2 8,0 5,6 5,6 5,5 1,5
±3, 5 ±1, 7 ±1, 5 ±0, 6 ±1, 4 ±2, 2 ±0, 5 ±0, 5
Tab. 6.6: Gegenüber einer Pt-Elektrode gemessener Photostrom Iphoto verschieden dicker TiO2-
Schichten bei Beleuchtung mit vollem Hg-Spektrum in 0,5M NaCl-Lösung. Es wurde
über alle Zyklen gemittelt und der mittlere Fehler bestimmt.
Durch eine Simulation8 konnte gezeigt werden, dass sich die von der Wellenlänge abhän-
gige Eindringtiefe des eingestrahlten Lichts beim System Elektrolyt/TiO2/Stahl durch
einen 300 nm-Filter (λ = 280 − 320 nm) auf ca. 100 nm beschränken lässt (Abb. 6.14).
Somit wurde in einem nächsten Schritt der Photostrom für ein begrenztes UV-Spektrum
8Die Simulation wurde von Herrn Michael Weinl geschrieben und basiert auf der Transfer-Matrix-























UV an UV aus
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λ = 300 nm
(a) (b)
Abb. 6.13: Gegenüber einer Pt-Elektrode gemessener Photostrom Iphoto verschieden dicker
TiO2-Schichten in 0,5M NaCl-Lösung. Linkes Bild: (a) volles Hg-Spektrum, (b)
300 nm Filter.
λ = 280− 320 nm in Abhängigkeit der Schichtdicke von TiO2 gemessen (Abb. 6.13, rech-
tes Bild). Es zeigt sich, dass der Photostrom zunächst ansteigt, bis zu der Schichtdicke,
die dem beleuchteten Volumen am ehesten entspricht (hier: 140 nm). Anschließend fällt
der Photostrom mit zunehmender Schichtdicke ab. Dies lässt sich verstehen, wenn man
bedenkt, dass der unbeleuchtete Teil der TiO2-Schicht, den die Elektronen ohne zu rekom-
binieren oder getrappt zu werden, durchdringen müssen, um als Photostrom abgegriffen
werden zu können, mit zunehmender Schichtdicke immer größer wird.
Eine Vergrößerung der TiO2-Schichtdicke hat deswegen nicht zwangsläufig eine Verbes-
serung des photokathodischen Korrosionsschutzes zur Folge. Es gibt jedoch Arbeiten, in
denen versucht wird, die Leitfähigkeit zwischen photoaktiven TiO2-Beschichtungen und
den zu schützenden Metallen durch z.B. Kohlenstoff-Nanostrukturen [135] oder Graphen
[98] zu erhöhen. Somit würde der effektive Photostrom ebenfalls erhöht werden und di-
ckere TiO2-Beschichtungen wären denkbar.
6.1.3.3 Potentiodynamische Polarisationsmessung
In Abb. 6.15 sind die potentiodynamischen Polarisationsmessungen unter UV-Beleuchtung
für verschiedene TiO2-Schichtdicken gezeigt. Der im anodischen Bereich gemessene Strom
ist dabei generell viel größer als im unbeleuchteten Zustand. Es ist davon auszugehen,
dass dieser Strom hauptsächlich als Photostrom und nur geringfügig als Korrosionsstrom
verstanden werden kann. Auf Beschichtungsfehler zurückzuführende Korrosion kann bei
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λ = 370 nm
H2O,
(c) (d)
Abb. 6.14: Simulierte Feldstärke-Intensität des eingestrahlten UV-Lichts für 1000 nm H2O über
dem jeweiligen TiO2/Stahl Schichtsystem. (a) und (b) zeigen die Simulation für eine
70 nm TiO2-Schicht bei einer Wellenlänge des eingestrahlten Lichts von λ = 370nm
bzw. λ = 300 nm. (c) und (d) zeigen die Simulation für eine 350 nm TiO2-Schicht.
Die für λ = 370nm auftretende stehende Welle innerhalb der TiO2-Schicht basiert
auf Interferenz und zeigt, dass das einfallende Licht für eine Schichtdicke von sowohl
70 nm als auch für 350 nm an der Stahloberfläche reflektiert wird. Das Licht wird
also nicht vollständig absorbiert. Hingegen zeigt sich für λ = 300 nm eine nahezu
vollständige Absorption bereits bei einer Schichtdicke von 70 nm. Der Einfachheit
halber wurde für die Wasserschicht keine Absorption angenommen.
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manchen Proben in einem höheren Spannungsbereich (E > 0, 5V vs. Ag/AgCl) durch
sprunghafte Änderung des Stroms festgestellt werden. Ausgehend von ca. -0,25V vs.
Ag/AgCl steigt der Photostrom zunächst exponentiell mit zunehmender Spannung an
und erreicht ab ca. 0V vs. Ag/AgCl einen nahezu konstanten Wert von 40-60µA. Die
Existenz eines Schottky-Kontakts zwischen der n-leitenden TiO2-Schicht und dem dar-
unterliegenden Stahl ist, wie in Abschnitt 3.5 dargestellt, anzunehmen. Der exponentielle
Zuwachs des Stroms bei Flusspolung (Stahl (+) und TiO2 (-)) entspricht dem Verhalten
der U-I Kennlinie eines Schottky-Kontakts in Vorwärtsrichtung (vgl. Gl. 3.47 und Abb.
6.16).



















































Abb. 6.15: (a) Potentiodynamische Polarisationsmessung für gesputterte TiO2-Schichten bei
UV-Bestrahlung mit vollem Hg-Spektrum in 0,5M NaCl-Lösung. Bild (b) zeigt einen
vergrößerten Ausschnitt der Messung zwischen 0V und 0,5V vs. Ag/AgCl bei einer
linearen Auftragung des Stroms.
Der Photostroms erreicht zwischen 0V und 0,5V vs. Ag/AgCl (Abb. 6.15 rechtes Bild),
ein Bereich der unwesentlich von Korrosionsströmen beeinflusst wird, einen gesättigten
Wert. Für die 140 nm TiO2-Schicht ist der Photostrom mit ca. 60µA am größten und
fällt dann mit zunehmender Schichtdicke auf ca. 40µA ab, ein Verhalten, das im vor-
herigen Abschnitt bei Verwendung des 300 nm-Filters beobachtet werden konnte. Der
Unterschied zu vorangehender Messung ist, dass jetzt das an der Probe anliegende Po-
tential geregelt und nicht durch galvanische Kopplung mit einer Pt-Elektrode eingestellt
ist. Das Verhalten des Photostroms im gesättigten Bereich zeigt abermals, dass für höhe-
re Schichtdicken die Rekombinationsrate von Elektronen und Löchern zunimmt, wodurch
diese Schichtdicken einen geringeren Photostrom zeigen als dünnere.
Um die oben erwähnte Existenz eines Schottky-Kontakts zwischen der TiO2-Schicht
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und dem Stahl zu prüfen, wurde im unbeleuchteten Zustand ohne Elektrolyt die U-
I-Charakteristik der drei dicksten Beschichtungen bestimmt. Dazu wurde eine definierte
Fläche auf der Probenoberfläche mit 10 nm Calcium und 140 nm Aluminium bedampft,
um einen ohmschen Kontakt zu schaffen [136, 137], an dem die elektronischen Anschlüsse
angebracht werden konnten. Zwischen dieser Anschlussstelle und dem darunter liegenden
Stahl wurde anschließend eine U-I-Kennlinie für den Bereich -1V bis +1V aufgenommen
(Abb. 6.16). Die Kennlinie zeigt für alle drei Proben den Verlauf eines Schottky-Kontakts
(Die Polung der Spannung bezieht sich auf die TiO2-Schicht). Unter Verwendung von Gl.
3.47, konnte die Höhe der Potentialbarriere φSB bestimmt werden:
φSB(210 nm)=0,90 eV, φSB(280 nm)=0,95 eV, φSB(350 nm)=0,99 eV.
Dabei wurde eine Richardson-Konstante von K=1200A/cm−2K−2 verwendet [138].
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Abb. 6.16: U-I-Kennlinien TiO2-beschichteter Proben ohne UV-Beleuchtung und ohne Kontakt
mit einem Elektrolyten.
6.1.3.4 Elektrochemische Impedanzspektroskopie
Die Messungen der elektrochemischen Impedanzspektroskopie unter UV-Beleuchtung zei-
gen einen deutlich geringeren Schichtwiderstand RS (Faktor 1 · 103) und eine gesteigerte
Kapazität der Schicht CS (Faktor 10) im Vergleich zum unbeleuchteten Zustand (vgl.
Tab. 6.7 und Tab. 6.4). Dies ist auf die Generierung von Elektron-Loch Paaren durch UV-
Bestrahlung der TiO2-Schicht zurückzuführen. Die Zunahme an Ladungsträgern bewirkt
eine erhöhte Leitfähigkeit der Schicht und eine Trennung der Elektron-Loch Paare (vgl.
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3.6.1) hat aufgrund von Verschiebeladungen eine gesteigerte Kapazität zur Folge[139]. In
Bezug auf die Schichtdicke ist keine klare Tendenz zu erkennen, jedoch lässt sich fest-
stellen, dass höhere Schichtdicken tendenziell einen höheren Schichtwiderstand und eine
kleinere Schichtkapazität aufweisen als dünnere Schichten. Die niedrigsten Werte für RS
und zugleich höchsten für CS sind für die 140 nm und 210 nm Schicht zu finden. Dennoch
ist die Korrelation mit dem bei der potentiodynamischen Polarisationsmessung gemes-
senen Photostrom sehr gut, denn für Schichtdicken, bei denen ein hoher Photostrom
gemessen wurde, konnte ein niedriger Schichtwiderstand bestimmt werden (Abb. 6.17).
Ebenso zeigen Schichtdicken mit niedrigem Photostrom tendenziell höhere Werte für RS.



























Abb. 6.17: (a) Schichtwiderstand RS und (b) mittlerer Photostrom Iphoto in Abhängigkeit der
Schichtdicke. Folgende Korrelation ist gut erkennbar: hoher Schichtwiderstand ↔
niedriger Photostrom.
Zudem ist auffällig, dass der Widerstand der elektrolytischen Doppelschicht RDS im be-
leuchteten Zustand ebenfalls niedriger ist (Faktor 10) als im unbeleuchteten. Auch dies
ist eine Folge der erhöhten Ladungsträgerkonzentration, die nach [122] in einer erhöhten
Photoaktivität und demnach in einem verbesserten Ladungstransfer an der Phasengrenze
Halbleiter/Elektrolyt resultiert.
6.1.3.5 Mott-Schottky Analyse
Im Vergleich zu den Messungen im unbeleuchteten Zustand zeigt sich, dass die Dona-
torendichte ND der einzelnen Schichten als Folge der optisch generierten Ladungsträger
um ca. Faktor 10 höher ist als bei den entsprechenden unbeleuchteten Proben (Abb.
6.18). Die Donatorendichte steigt tendenziell nur sehr gering mit der Schichtdicke an.
Bedingt durch die erhöhte Leitfähigkeit der Schicht verringert sich ebenfalls das Flach-
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Probe RL RDS QDS n RS CS χ2
[Ω] [Ω] [µS · sn] [Ω] [µF]
TiO2 70 nm
74, 0 2, 57 · 103 6, 7 0, 85 5, 40 · 103 11, 4 0,0132±0, 4 ±0, 12 · 103 ±0, 2 ±0, 01 ±0, 12 · 103 ±0, 5
TiO2 140 nm
74, 0 4, 71 · 103 8, 4 0, 84 3, 54 · 103 24, 9 0,0073±0, 5 ±0, 46 · 103 ±0, 3 ±0, 01 ±0, 44 · 103 ±5, 1
TiO2 210 nm
73, 5 8, 97 · 103 15, 3 0, 82 1, 84 · 103 25, 1 0,0065±0, 5 ±0, 69 · 103 ±2, 5 ±0, 02 ±0, 71 · 103 ±9, 4
TiO2 280 nm
72, 0 5, 77 · 103 67, 9 0, 67 6, 59 · 103 12, 4 0,0130±0, 8 ±0, 60 · 103 ±11, 2 ±0, 02 ±0, 41 · 103 ±0, 8
TiO2 350 nm
72, 4 7, 01 · 103 69, 5 0, 66 7, 96 · 103 10, 8 0,0067±0, 6 ±0, 50 · 103 ±8, 4 ±0, 01 ±0, 33 · 103 ±0, 5
Tab. 6.7: Parameter der an die jeweilige EIS-Messung bestmöglich angepassten Simulation.
Während der Messung wurden die Proben durchgehend mit UV-Licht (Hg-Spektrum)
bestrahlt.
bandpotential Efb der verschiedenen Schichten auf einen nahezu konstanten Wert von ca.
-200mV vs. Ag/AgCl. Dieser Wert ist deutlich geringer als im unbeleuchteten Zustand
(ca. -500mV vs. Ag/AgCl).















































Abb. 6.18: (a) Donatorendichte ND und (b) Flachbandpotential Efb in Abhängigkeit der
Schichtdicke von gesputterten TiO2-Schichten bei UV-Bestrahlung. Nicht alle Mes-
sungen konnten eindeutig ausgewertet werden → fehlende Datenpunkte.
6.1.4 Strukturelle Untersuchungen
In diesem Abschnitt werden Ergebnisse struktureller Untersuchungen an gesputterten
TiO2-Schichten vorgestellt und mögliche Zusammenhänge mit den aus elektrochemischen
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Experimenten gewonnen Erkenntnissen diskutiert. Die Charakterisierung der Oberflä-
chen der Schichten erfolgte über Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy,
AFM) und Rasterelektronenmikroskopie (REM). Die Struktur der Schichten wurde mit-
tels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) im Querschnitt und Ramanspektrosko-
pie analysiert.
6.1.4.1 Oberflächencharakterisierung
Die Oberflächen der TiO2-Schichten sind in Abb. 6.19 exemplarisch anhand einer dünnen
(70 nm) und einer dicken (280 nm) Schicht gezeigt. Es lässt sich erkennen, dass die Ober-
flächenstruktur der 280 nm TiO2-Schicht viel gröber als die der 70 nm TiO2-Schicht ist.
REM-Aufnahmen der Oberflächen aller Schichtdicken bestätigen, dass diese Vergröbe-
rung kontinuierlich mit der Schichtdicke zunimmt. Ein solcher Zusammenhang zwischen
Schichtdicke und Rauheit wurde bereits in [140] festgestellt.
Acc.V    Spot  Magn.
20.0 kV  4.0    65000x 500 nm
Acc.V    Spot  Magn.
20.0 kV  4.0    65000x 500 nm
Acc.V    Spot  Magn.
20.0 kV  4.0    10000x 2 µm
Acc.V    Spot  Magn.
20.0 kV  4.0    10000x 2 µm
a) b)
c) d)
Abb. 6.19: REM-Aufnahmen der Oberfläche einer 70 nm TiO2-Schicht a) und c), sowie einer
280 nm TiO2-Schicht b) und d).
Um die mikroskopische Rauheit der Probenoberflächen zu ermitteln, wurden für alle
Schichtdicken AFM-Aufnahmen mit einer Scangröße von 5µm x 5µm erstellt. Die Mes-
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sungen wurden mittels Gwyddion 2.4 Software ausgewertet und die Ra- und Rq-Werte der
Rauheit bestimmt. Der qualitative Befund der REM-Analyse kann quantitativ bekräftigt
werden, so weisen dickere Schichten eine höhere Rauheit auf als dünnere (Abb. 6.21). Zu-
gleich wurde der prozentuale Oberflächenzuwachs gegenüber einer polierten X5CrNi18-10
Oberfläche ermittelt. Dieser liegt bei den dicksten Schichten bei ca. 15%.






























Abb. 6.20: AFM-Aufnahmen der Oberfläche einer 70 nm TiO2-Schicht a), sowie einer 280 nm
TiO2-Schicht b) mit entsprechender dreidimensionaler Darstellung.
Da ein Einfluss der Oberflächenrauheit auf die Korrosionsbeständigkeit im Falle von
X5CrNi18-10 sowie Titan insofern nachgewiesen ist, dass mit zunehmender Rauheit die
Korrosionsbeständigkeit sinkt [141, 142], wird angenommen, dass ein ähnlicher Zusam-
menhang bei TiO2-beschichteten X5CrNi18-10 besteht. Jedoch ist es im konkreten Fall
schwierig, den Einfluss der Oberflächenrauheit vom Einfluss der Schichtdicke zu unter-
scheiden. Vorausgesetzt eine Zunahme der Rauheit würde aufgrund der Oberflächenver-
größerung die Anfälligkeit gegenüber korrosiven Angriffen erhöhen, würde im Gegenzug
die Zunahme der Schichtdicke die Barriere-Wirkung der TiO2-Schicht verstärken und
die Korrosionsbeständigkeit verbessern. Um den tatsächlichen Einfluss der Oberflächen-
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Abb. 6.21: (a) Ra- und Rq-Werte der Rauheit verschiedener TiO2-Schichtdicken, sowie (b) mit-
tels Gwyddion 2.4 ermittelter prozentualer Oberflächenzuwachs ggb. einer polierten
X5CrNi18-10 Oberfläche.
rauheit auf das Korrosionsverhalten zu bestimmen, wurden daher unterschiedlich rau
geschliffene X5CrNi18-10 Substrate mit der gleichen 70 nm TiO2-Schicht besputtert. Für
die verschieden verwendeten SiC-Schleifpapiere wurden die resultierenden Ra- und Rq-
Werte der Oberflächenrauheit nach dem Beschichtungsprozess mittels Profilometrie be-
stimmt. Dabei wurde an fünf verschiedenen Stellen über eine Länge von 1mm gemessen
und der Mittelwert der Ergebnisse mit dem entsprechenden mittleren Fehler generiert.
Anschließend wurden je vier Proben einer Oberflächenrauheit mittels potentiodynami-
scher Polarisationsmessungen elektrochemisch charakterisiert. In Abb. 6.22 ist die Rau-
heit für verschiedene SiC Körnungen gezeigt und die Abhängigkeit des Passivstroms von
der Rauheit (Rq) dargestellt.
Die Messungen weisen auf einen linearen Zusammenhang zwischen dem Passivstrom und
der Rauheit hin. Durch die Zunahme von Ipass bei einer Erhöhung der Rauheit ist gezeigt,
dass die Oberflächenrauheit das Korrosionsverhalten TiO2-beschichteter X5CrNi18-10
Oberflächen negativ beeinflusst. Da die Rauheit der TiO2-Schichten mit zunehmender
Schichtdicke nahezu linear ansteigt, das Verhalten des Passivstroms für unterschiedliche
Schichtdicken jedoch nicht-linear ist (vgl. Abb 6.4), kann alleine durch die Zunahme der
Rauheit der mit Erhöhung der Schichtdicke ansteigende Passivstrom nicht erklärt wer-
den. Auch scheint der Einfluss der Oberflächenrauheit auf den Passivstrom nicht sehr
groß zu sein. Vergleicht man den Wert des Passivstroms der 70 nm-Schicht bei einer Rau-
heit von Rq = 15 nm (ca. 4 nA) mit dem einer Schichtdicke gleicher Rauheit (280 nm
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Abb. 6.22: (a) Oberflächenrauheit von 70 nm TiO2-besputterten X5CrNi18-10 Oberflächen in
Abhängigkeit der Körnung verwendeter SiC-Schleifscheiben. (b) Passivstrom Ipass in
Abhängigkeit der Rauheit TiO2-besputterter X5CrNi18-10 Oberflächen, die alle mit
der gleichen Schichtdicke (70 nm) beschichtet wurden. PPS Messungen deuten auf
einen linearer Zusammenhang zwischen Ipass und Rq hin.
TiO2, ca. 42 nA), so ist ein Unterschied von Faktor 10 gegeben. Zudem lässt sich die
durch Ergebnisse der elektrochemischen Impedanzspektroskopie motivierte Vermutung,
dass die Erhöhung der Schichtkapazität CS mit zunehmender Schichtdicke durch eine grö-
ßere Rauheit und der damit verbundenen Vergrößerung der effektiven Oberfläche erklärt
werden könnte, nicht bestätigen, da dazu der Oberflächenzuwachs zu gering ausfällt.
Es ist also anzunehmen, dass das Korrosionsverhalten zusätzlich zur Oberflächenrauheit
von anderen Schichteigenschaften beeinflusst wird.
6.1.4.2 Strukturanalyse
Für die Strukturanalyse wurden TEM-geeignete Querschnittproben für alle TiO2-Schicht-
dicken präpariert. Gemessen wurde mit einem Jeol 2100F TEM bei einer Betriebsspan-
nung von 200 kV in den Modi Hellfeld-TEM (engl. bright field TEM, BF-TEM) und
Raster-TEM (engl. scanning TEM, STEM). Zusätzlich wurden die Methoden TEM-
Beugung und schnelle Fourier-Transformation (engl. fast fourier transformation, FFT)
angewandt, um Informationen über die kristalline Struktur der Schicht respektive be-
stimmter Bereiche innerhalb der Schicht zu erhalten.
In Abb. 6.23 sind STEM und BF-TEM Aufnahmen im Querschnitt einer 18 nm, 70 nm
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Abb. 6.23: STEM und TEM Querschnitt-Aufnahmen einer 18 nm (a,b), 70 nm (c,d) und 350 nm
(e,f) TiO2 besputterten X5CrNi18-10 Oberfläche. Bei der 70 nm und 350 nm Schicht-
dicke kann säulenartiges Wachstum beobachtet werden. Die Pfeile kennzeichnen
amorphe Zwischenräume, die entlang der Korngrenzen verlaufen und sich teilwei-
se an der Oberfläche zu Rissen aufweiten.
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lenartige Wachstum, das für die 70 nm und 350 nm TiO2-Schicht in ausgeprägter Form
beobachtet werden kann. Dieses säulenartige Wachstum ist gekennzeichnet durch amor-
phe Zwischenräume entlang der Korngrenzen, die sich oberflächennah zu Rissen aufweiten
können. Das Ausmaß dieser amorphen Zwischenräume scheint mit zunehmender Schicht-
dicke größer zu werden. Bei der 35 nm Schicht (nicht im Bild) lässt sich nur sehr schwach
das säulenartige Wachstum erkennen; die durch die elektrochemische Charakterisierung
in Hinblick auf Korrosion am besten abschneidende Schicht mit einer Dicke von 18 nm
zeigt kein säulenartiges Wachstum. Es besteht die Vermutung, dass zwischen diesen amor-
phen Zwischenräumen bzw. oberflächennahen Rissen und den Ergebnissen der elektro-
chemischen Messungen, vor allem der potentiodynamischen Polarisation und elektroche-
mischen Impedanzspektroskopie ein Zusammenhang bestehen könnte. Zwar konnte die
chemische Zusammensetzung dieses amorphen Materials nicht geklärt werden und auch
in der Literatur werden diese Zwischenräume eher als leere Zwischenräume oder Risse
identifiziert [143, 144], es wäre aber vorstellbar, dass es sich dabei neben dem stöchiome-
trischen TiO2 um Sauerstoff-defizitäres Titandioxid oder metallisches Titan handelt. Der
erhöhte Passivstrom könnte auf einen lokal verstärkten Korrosionsangriff an den amor-
phen Zwischenräumen bzw. Rissen, ähnlich wie bei der Spalt- bzw. Lochfraßkorrosion,
zurückgeführt werden. Zwar ist das Korrosionsverhalten von porösem Titandioxid in der
Vergangenheit bereits untersucht worden [145–147], allerdings handelte es sich dabei um
wirkliche Poren mit einer Größe von einigen µm und nicht um Zwischenräume mit einer
Breite weniger nm. Letztendlich kann auf Grundlage der im Rahmen dieser Arbeit ge-
machten Experimente der genaue Mechanismus, der zu einem für höhere Schichtdicken
messbar schlechterem Korrosionsverhalten führt, nicht beschrieben werden. Jedoch kann
eine strukturelle Veränderung der Schichten, die sich durch säulenartiges Wachstum äu-
ßert, in Abhängigkeit der Schichtdicke festgestellt werden. Zudem zeigt die nachfolgende
Phasenanalyse, dass die polykristalline Struktur von Schichten, die säulenartiges Wachs-
tum zeigen, aus einer Mischung von Anatas und Rutil aufgebaut ist. Hingegen ist bei
Schichten ohne säulenartigem Wachstum eine erhöhte Kristallinität von fast ausschließ-
lich Anatas zu sehen.
In Abb. 6.24 ist die Strukturanalyse an einer 70 nm TiO2 beschichteten X5CrNi18-10
Oberfläche gezeigt. Die durch TEM-Beugung detektierten Reflexe konnten als Anatas,
Rutil, Austenit, Martensit und Hämatit identifiziert werden [148]. Die vom X5CrNi18-10
herrührenden Reflexe von Austenit (111) und (220) bzw. Martensit (200) und (211) sind
eindeutig und weisen darauf hin, dass sich entweder durch das Schleifen/Polieren der
Oberfläche oder durch die TEM-Präparation verformungsinduzierter Martensit gebildet








0,284 1/Å: Anatas (101)




















































































































Abb. 6.24: TEM Strukturanalyse im Querschnitt einer 70 nm TiO2 beschichteten X5CrNi18-10
Oberfläche. Die Schicht ist in a) gezeigt (STEM). Im Beugungsbild b) sind die eng
zusammenliegenden Reflexe von Anatas (101) und Rutil (110) markiert. Es wurde
ein Mittelwert der Intensitäten errechnet c) und entlang der markierten Linie ein
Intensitätsprofil d) erstellt. Im vergrößerten Ausschnitt ist die Überlagerung des
Anatas (101) und Rutil (110) Reflexes dargestellt. Der polykristalline Anteil der
TiO2 Schicht ist eine Mischung aus Anatas und Rutil.
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polykristallinem TiO2 in Form von Anatas in der Schicht. Die Identifikation von Rutil ist
insofern problematisch, da sich viele Rutil Reflexe nicht eindeutig von denen des Hämatits
(Fe2O3) unterscheiden lassen. Dies sind vor allem die Reflexe Rutil (101) und Hämatit
(110) bei 0,403Å−1 bzw. Rutil (211) und Hämatit (116) bei 0,591Å−1. Dennoch ist für
Rutil der eindeutige (110) Reflex durch eine Flankenverbreiterung des Anatas (101) Re-
flexes erkennbar. Im Folgenden geschieht daher die Identifikation von Rutil hauptsächlich






0,284 1/Å: Anatas (101)
















































0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,60
d)
3x103
Abb. 6.25: TEM Strukturanalyse im Querschnitt einer 35 nm TiO2 beschichteten X5CrNi18-10
Oberfläche. Die Schicht ist in a) gezeigt (STEM). Im Beugungsbild b) sind die eng
zusammenliegenden Reflexe von Anatas (101) und Rutil (110) markiert. Es wur-
de ein Mittelwert der Intensitäten errechnet c) und entlang der markierten Linie
ein Intensitätsprofil d) erstellt. Der polykristalline Anteil der TiO2 Schicht ist eine
Mischung aus Anatas und Rutil.
Bei der mit 35 nm TiO2 beschichteten X5CrNi18-10 Oberfläche lässt sich ebenfalls eine
polykristalline Mischung von Anatas und Rutil feststellen (Abb. 6.25).
Die mit 18 nm TiO2 beschichtete X5CrNi18-10 Oberfläche (Abb. 6.26) unterscheidet sich
von den höheren Schichtdicken durch einen sehr hohen Anteil an polykristallinem Anatas.
































































Abb. 6.26: TEM Strukturanalyse im Querschnitt einer 18 nm TiO2 beschichteten X5CrNi18-10
Oberfläche. Die Schicht ist in a) gezeigt (STEM). Im Beugungsbild b) ist der aus-
geprägte Anatas (101) Reflex markiert. Es wurde ein Mittelwert der Intensitäten
errechnet c) und entlang der markierten Linie ein Intensitätsprofil d) erstellt. Die
TiO2 Schicht hat einen sehr hohen Anteil an polykristallinem Anatas. Rutil ist äu-
ßerst schwach vorhanden, mittels selektiver Phasenanalyse (Abb. 6.27) können die
Reflexe bei 0,403Å−1, 0,466Å−1 und 0,594Å−1 als Hämatit (110), (113) und (116)
identifiziert werden.
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ausgegangen werden kann. Da die nicht eindeutigen, mit denen des Hämatit überlagerten
Reflexe jedoch eine hohe Intensität aufweisen, wurde mittels selektiver Phasenanalyse
anhand der FFT die lokale Zuordnung dieser Reflexe bestimmt (Abb. 6.27). Dabei zeigte
sich, dass diese Reflexe ausschließlich in einer Zwischenschicht zu lokalisieren sind, die
durch EDX-Analyse als Passivschicht von X5CrNi18-10 identifiziert werden konnte. Dies
bekräftigt die Vermutung, dass diese Reflexe Hämatit zuzuordnen sind.
5 nm 5 nm






Abb. 6.27: Hochauflösende TEM-Aufnahme im Querschnitt einer 18 nm TiO2 beschichteten
X5CrNi18-10 Oberfläche (a) mit zugehöriger selektiver Phasenanalyse der FFT (b).
Der hohe Kristallinitätsgrad von Anatas (101) und die lokalisierte Existenz von Hä-
matit (110) in der Passivschicht von X5CrNi18-10 sind deutlich erkennbar.
Zudem zeigen Messungen zur Ramanspektroskopie (Abb. 6.28), dass die bei einer Ra-
manverschiebung von ca. 220 cm−1 auftretende Hämatit Schwingungsmode [149, 150]
für größere Schichtdicken tendenziell abnimmt, also auf einen Einfluss des Substrats zu-
rückzuführen ist. Jedoch konnte mittels Ramanspektroskopie nur Anatas als alleinige
TiO2-Phase detektiert werden, Rutil war nicht nachzuweisen.
Um zu klären, ob durch die TEM-Präparation eine Umwandlung von Anatas zu Rutil
stattfindet, wurde für die 70 nm TiO2-Beschichtung eine TEM-Aufsicht Probe hergestellt,
die nicht durch das konventionelle Verfahren, sondern über einen Ätz-Prozess präpariert
wurde. Dabei wurde die beschichtete Stahlprobe in 80℃ heißem Königswasser vollständig
aufgelöst. Da die TiO2-Schicht selbst unlöslich in Königswasser ist, konnte diese nach
mehrmaligem Filtrieren in Form kleiner Flitter extrahiert werden. Die Flitter wurden
in Wasser gelöst und ein Tropfen dieser Lösung auf ein TEM-geeignetes Kupfernetz mit
einer Pipette gebracht und getrocknet. Die TEM Aufnahme eines solchen Flitters mit
dazugehöriger Beugung ist in Abb. 6.29 gezeigt. Durch den Doppelring bei ca. 0,3Å−1
konnte sowohl Anatas (101), als auch Rutil (110) nachgewiesen werden. Ferner konnten
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Abb. 6.28: Ramanspektroskopie verschiedener TiO2 besputterter X5CrNi18-10 Oberflächen. Die
TiO2-Modifikation Anatas ist durch die ausgeprägte Eg-Schwingung bei 145 cm−1
und 640 cm−1 [62] klar erkennbar (a). Rutil konnte nicht nachgewiesen werden. Die
tendenzielle Abnahme der Hämatit Schwingungsmode bei ca. 220 cm−1 für größe-
re TiO2 Schichtdicken deutet darauf hin, dass Hämatit auf die Passivschicht von
X5CrNi18-10 zurückzuführen ist (b).
die Rutil Reflexe (101) und (111) identifiziert werden. Diese Messung lässt vermuten,
dass die Existenz von Rutil nicht auf die Präparation der TEM-Querschnitt Proben
zurückzuführen ist. Zudem lassen sich in der Aufsicht gut die amorphen Zwischenräume
erkennen, die sich in Form und Geometrie mit den Befunden der Querschnittanalyse
decken.
Die amorphen Zwischenräume verlaufen entlang von Korngrenzen, die in ihrer Form auf
das polykristalline Wachstum der gesputterten TiO2 Schicht zurückzuführen sind. Ein
säulenartiges Wachstum mit sehr ähnlichem Verlauf der Korngrenzen wird für gesputterte
Dünnschichten in [151–153] beschrieben. In den Abbildungen 6.30 - 6.32 sind hochauflö-
sende TEM-Aufnahmen von Bereichen mit diesen Zwischenräumen gezeigt. Die selektive
Phasenanalyse der FFT für Anatas (101) und Rutil (110) bestätigt, dass die Zwischen-
räume entlang von Korngrenzen verlaufen. Die Zwischenräume sind jedoch zu breit und
trennen nicht immer unterschiedlich orientierte Kristallite, um als klassische Korngrenze
verstanden zu werden. Sie erstrecken sich von der Oberfläche bis in eine Tiefe, die in
einem Abstand von ca. 20 nm zur Oberfläche des Stahlsubstrats liegt. Somit ist auch für
Schichtdicken, die säulenartiges Wachstum zeigen, der erste, ca. 20 nm dicke Bereich der
TiO2-Schicht frei von diesen amorphen Zwischenräumen (Abb. 6.33).
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50 nm 0,2 1/Å
a) b) Rutil (110) (101) (111)
Anatas (101)
Abb. 6.29: TEM-Aufsicht eines 70 nm TiO2 Flitters (a) mit zugehöriger Beugungsaufnahme (b).
Der Anatas (101) und Rutil (110) Reflex konnte klar identifiziert werden.
10 nm




Abb. 6.30: Hochauflösende TEM-Aufnahme im Querschnitt einer 70 nm TiO2 beschichteten
X5CrNi18-10 Oberfläche (a) mit zugehöriger selektiver Phasenanalyse der FFT (b).
Der Ausschnitt zeigt einen oberflächennahen Bereich, deutlich zu erkennen sind









Abb. 6.31: Hochauflösende TEM-Aufnahme im Querschnitt einer 70 nm TiO2 beschichteten
X5CrNi18-10 Oberfläche (a) mit zugehöriger selektiver Phasenanalyse der FFT (b).
Der Ausschnitt zeigt einen Bereich nahe des X5CrNi18-10 Substrats, deutlich zu er-
kennen sind amorphe Zwischenräume entlang der Korngrenzen. Anatas (101) und
Rutil (110) konnte nachgewiesen werden.
10 nm
a) b) Rutil (110)
Anatas (101)
10 nm
Abb. 6.32: Hochauflösende TEM-Aufnahme im Querschnitt einer 350 nm TiO2 beschichteten
X5CrNi18-10 Oberfläche (a) mit zugehöriger selektiver Phasenanalyse der FFT (b).
Deutlich zu erkennen sind amorphe Zwischenräume entlang der Korngrenzen. Anatas
(101) und Rutil (110) konnte nachgewiesen werden.
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Abb. 6.33: TEM-Aufnahme im Querschnitt einer 350 nm TiO2 beschichteten X5CrNi18-10
Oberfläche (a) mit vergrößerter Darstellung (b). Der durch die gestrichelten Linien
gekennzeichnete Bereich von ca. 20 nm ist nahezu frei von amorphen Zwischenräu-
men.
6.1.5 Thermisches Ausheilen
Um die Auswirkungen einer nachträglichen Wärmebehandlung der Proben auf das anodi-
sche und photokathodische Korrosionsverhalten zu untersuchen, wurden die gesputterten
TiO2-Schichten für die Dauer von einer Stunde in Ar-Gas Atmosphäre zwischen 300℃
und 600℃ erhitzt und anschließend mittels potentiodynamischer Polarisationsmessung
und Photostrommessung analysiert (Abb. 6.34). Gegenüber der nicht getemperten Probe
konnte eine mit steigender Temperatur erhöhte Aktiv- sowie Passivstromdichte und so-
mit eine Verschlechterung der Korrosionseigenschaften beobachtet werden. Zudem zeigte
sich, dass der Photostrom mit zunehmender Temperatur abnimmt und bei der mit 600℃
getemperten Probe nahezu null ist.
Mögliche Diffusion der Legierungselemente des X5CrNi18-10 in die TiO2-Schicht wur-
de mittels Sekundärionen-Massenspektroskopie (engl. secondary ion mass spectroscopy,
SIMS) untersucht. In Abb. 6.35 ist die Tiefenverteilung verschiedener Elemente gezeigt.
Es wurde eine 5 keV Cs-Sputterquelle verwendet und die korrespondierenden Massen-
zahlen einfach-geladener CsX+-Ionen (X=Fe, Cr, Ni, Ti, O) mit einem Quadrupolfilter
detektiert. Es ist ersichtlich, dass bei einer Wärmebehandlung von 600℃ die Hauptle-
gierungselemente Eisen, Chrom und Nickel signifikant in die TiO2-Schicht diffundieren.
Dies konnte bereits bei 450℃ festgestellt werden. Vor allem ist die Diffusion von Eisen
eklatant. Mehrere Autoren haben bereits festgestellt, dass eine auf Diffusion basierende
Dotierung von TiO2 mit Eisen die Photoaktivität in hohem Maße beeinflussen kann.
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Abb. 6.34: (a) Potentiodynamische Polarisationsmessung und (b) Photostrommessung in 0,5M
NaCl-Lösung für eine mit unterschiedlichen Temperaturen wärmebehandelten 70 nm
TiO2-Schicht.











































Abb. 6.35: Mittels SIMS bestimmte Element-Tiefenverteilung einer 70 nm TiO2-Schicht für eine
Ausheil-Temperatur von (a) 300℃ und (b) 600℃B˙ei einer Temperatur von 600℃
ist eine signifikante Diffusion von Fe, Cr und Ni in die TiO2-Schicht festzustellen.
So konnte eine Rot-Verschiebung im Absorptionsspektrum von dünnen, mittels Sol-Gel
Verfahren hergestellten, TiO2-Schichten beobachtet werden [154], für die die Diffusion
von Eisen als Grund angegeben wird. Zwar würden die Eisenatome nicht direkt mit
dem Titandioxid reagieren, jedoch die Gitterstruktur verändern, so dass Übergänge der
3d-Elektronen und somit das Absorptionsverhalten der Schicht bei UV-Bestrahlung be-
einflusst wird. In [155] wird argumentiert, dass Fe(III)-Ionen als Loch-Fallen fungieren
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können, wodurch die Rekombinationsrate erhöht würde.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde mit unterschiedlichen Temper-Parametern (Zeit, Tem-
peratur, Atmosphäre) experimentiert, da jedoch keine der wärmebehandelten Proben
verbesserte Eigenschaften als die entsprechende Referenzprobe zeigte, wurde auf Ther-
misches Ausheilen gänzlich verzichtet.
6.1.6 Zusammenfassung und Diskussion
Es konnte gezeigt werden, dass reaktiv gesputterte TiO2-Beschichtungen einen sehr guten
anodischen Korrosionsschutz für X5CrNi18-10 Edelstahl in 0,5M NaCl-Lösung bieten.
Potentiodynamische Polarisationsmessungen verdeutlichten dies durch eine signifikante
Reduktion des Aktiv- und Passivstroms (Iakt bzw. Ipass) sowie der Inhibition von Loch-
fraß. Zudem konnte eine klare Tendenz nachgewiesen werden, dass die Korrosionsbestän-
digkeit dünner Schichten, solange sie deckend sind, besser ist als die dickerer Schichten.
So ist der beste Korrosionsschutz durch eine 18 nm TiO2-Schicht gegeben. Messungen
zur elektrochemischen Impedanzspektroskopie bekräftigten dies, indem gezeigt werden
konnte, dass der Schichtwiderstand RS der TiO2-Schichten mit abnehmender Schichtdi-
cke zunimmt. Dies korreliert sehr gut mit der beobachteten Reduktion des Passivstroms.
Ein hoher Schichtwiderstand bedeutet, dass sowohl ionische als auch elektronische Ströme
durch die TiO2 Schicht gehemmt werden und somit die elektrochemische Wechselwirkung
des Substrats mit dem Elektrolyten abgeschwächt wird.
Durch weitere elektrochemische und strukturelle Untersuchungen konnte eine klare Schicht-
dickenabhängigkeit dreier Faktoren nachgewiesen werden, die Einfluss auf das Korro-
sionsverhalten der beschichteten X5CrNi18-10 Oberflächen haben können und so eine
mögliche Erklärung für die beobachtete Abhängigkeit des Korrosionsverhaltens von der
Schichtdicke liefern können.
• Oberflächenrauheit: AFM und REM Aufnahmen von den Oberflächen der ver-
schiedenen TiO2-Beschichtungen zeigen deutlich, dass mit zunehmender Schichtdi-
cke die Oberflächenrauheit und somit die effektive Oberfläche ansteigt. Eine Ver-
größerung der Oberfläche würde die Zahl elektrochemischer Reaktionen zwischen
der Schicht und dem Elektrolyten erhöhen, dabei wäre ein linearer Zusammenhang
zu vermuten. Eine lineare Abhängigkeit des Passivstroms von der Oberflächenrau-
heit konnte anhand von unterschiedlich rauen, aber mit der gleichen Schichtdicke
(70 nm) besputterten Proben gezeigt werden. Da das Verhalten des Passivstroms für
unterschiedliche Schichtdicken jedoch nicht-linear ist, ist anzunehmen, dass außer




• Sauerstoff-Defekte/Leitfähigkeit:Durch Mott-Schottky Analyse konnte gezeigt
werden, dass die Donatorendichte ND und damit die Anzahl der Sauerstoff-Defekte
mit größer werdenden Schichtdicken ansteigt. Die TiO2-Schichten werden dadurch
leitfähiger, wodurch das durch elektrochemische Impedanzspektroskopie gemes-
sene Widerstandsverhalten erklärt werden kann. Eine zunehmende elektronische
Leitfähigkeit der Schicht könnte Elektronentransferprozesse an der Phasengrenze
Schicht/Elektrolyt begünstigen und damit kathodische Reaktionen beschleunigen.
Allerdings konnte für Schichten höherer Donatorendichte keine signifikante Reduk-
tion des elektrischen Widerstandes der elektrochemischen Doppelschicht RDS nach-
gewiesen werden. Demnach würde die elektronische Wechselwirkung der Schicht
mit dem Elektrolyten durch die erhöhte Leitfähigkeit unbeeinflusst bleiben. Dass
durch die erhöhte Konzentration an Sauerstofffehlstellen ein zunehmender Sauer-
stofftransport vom Elektrolyten zum Substrat, wie es im Punkt Defekt Modell für
passivierbare Metalle propagiert wird, stattfindet und dadurch der erhöhte Pas-
sivstrom Ipass durch Oxidation der Substratoberfläche zustande kommt, wäre zwar
ein denkbares Szenario, allerdings wäre die Spannungsunabhängigkeit von Ipass da-
durch nicht erklärbar. Vielmehr wird angenommen, dass durch Ipass tatsächlich der
Ionenstrom vom Substrat zum Elektrolyt durch die Schicht, wie in Abschnitt 3.1.5
für passiviertes Eisen beschrieben, gemessen wird. Ein klarer Einfluss der Sauerstoff-
Defekte auf das Korrosionsverhalten konnte aber nicht nachgewiesen werden.
• Säulenartiges Wachstum: TEM-Untersuchungen im Querschnitt der TiO2-Schich-
ten weisen auf säulenartiges Wachstum hin. Dieses Phänomen ist für höhere Schicht-
dicken deutlich erkennbar, während es bei kleineren Schichtdicken kaum (35 nm
TiO2) bzw. überhaupt nicht (18 nm TiO2) zu beobachten ist. Das säulenartige
Wachstum ist gekennzeichnet durch amorphe Zwischenräume, die entlang der Korn-
grenzen verlaufen. An der Oberfläche der TiO2-Schichten können sich diese Zwi-
schenräume zu Rissen aufweiten. Es wäre denkbar, dass ein verstärkter lokaler
Korrosionsangriff an diesen amorphen Zwischenräumen stattfinden kann.
Die TiO2-Phasen Anatas und Rutil sind für die Schichten nachweisbar. Dabei ist
der Anteil an Rutil für sehr kleine Schichtdicken (18 nm) äußerst gering. Die 18 nm
TiO2-Schicht, die kein säulenartiges Wachstum zeigt, zeichnet sich durch eine sehr
hohe Schichtqualität mit hohem Grad an Kristallinität (Anatas) aus.
Hinsichtlich des photokathodischen Korrosionsschutzes konnte gezeigt werden, dass die
prinzipiellen Bedingungen durch gesputtertes TiO2 gegeben sind. So war es möglich,
100
6.2 Ionenstrahlsynthetisiertes Titandioxid
das elektrochemische Potential TiO2-beschichteter X5CrNi18-10 Oberflächen durch UV-
Bestrahlung um ca. 0,4V zu verringern und damit auf einen Wert einzustellen, der unter-
halb dem des X5CrNi18-10 liegt, wodurch ein photoinduziertes kathodisches Polarisieren
der Oberfläche möglich wäre. Zudem konnte durch elektrochemische Impedanzspektro-
skopie die Phototaktivität der TiO2-Schichten aufgrund des Widerstandsverhaltens unter
Beleuchtung nachgewiesen werden. Auch die durch Mott-Schottky Analyse bestimmte
Steigerung der Donatorendichte ND sowie die Abnahme des Flachbandpotentials Efb im
beleuchteten Zustand weisen auf die Generierung freier Ladungsträger hin.
Mittels potentiodynamischer Polarisationsmessungen wurde der spannungsabhängige Ver-
lauf des Photostroms Iphoto gemessen. Dabei zeigte sich die für einen Schottky-Kontakt
erwartete Charakteristik durch eine exponentielle Zunahme von Iphoto über einen Span-
nungsbereich von ca. 0,25V. Darüber hinaus konnte die Existenz eines Schottky-Kontakts
zwischen den TiO2-Schichten und X5CrNi18-10 durch weitere Messungen nachgewiesen
werden. Der Photostrom erreicht zwischen 0V und 0,5V vs. Ag/AgCl einen nahezu gesät-
tigten Wert. Es zeigte sich, dass in diesem Spannungsbereich Iphoto ab einer Schichtdicke
von 140 nm mit zunehmender Schichtdicke abnimmt. Ein Grund dafür könnte durch die
geringe Elektronenmobilität (vgl. Tab. 2.4) innerhalb der TiO2-Schicht gegeben sein, wo-
durch die Rekombinationsrate der Elektron-Loch Paare bei höheren Schichtdicken größer
wäre, da die TiO2-Schicht somit den Elektronenfluss zum Metall behindert. Photostrom-
messungen mit geeigneten Filtern bekräftigten diese Vermutung.
Versuche, die gesputterten Schichten nachträglich thermisch auszuheilen, scheiterten an
einer nachweisbaren Diffusion der Hauptlegierungselemente von X5CrNi18-10 in die TiO2-
Schicht, was in einer sowohl anodisch als auch photokathodisch schlechteren Schutzwir-
kung resultierte.
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In diesem Abschnitt werden Untersuchungen zum Korrosionsverhalten von X5CrNi18-10-
Oberflächen mit implantiertem, ionenstrahlsynthetisiertem TiO2 vorgestellt und disku-
tiert. Da eine konventionelle Beschichtung, wie die im vorherigen Anschnitt vorgestellten
gesputterten TiO2-Schichten, durch das Auftreten von Rissen, Porositäten oder Delami-
nation in speziellen Anwendungsfällen versagen kann, soll hier als alternative Herstel-
lungsmethode die Ionenimplantation näher untersucht werden. Die Ergebnisse wurden




6.2.1 Präparation und Probenherstellung
Die verwendeten X5CrNi18-10 Substrate wurden, wie in 6.1.1 beschrieben, zugeschnit-
ten, geschliffen und poliert. Anschließend erfolgte eine erste Implantation von Ti+-Ionen
mit einem Mittelstrom-Implanter NV-3204 der Firma Eaton. In einem darauf folgen-
den, zweiten Implantationsschritt wurden O+-Ionen im stöchiometrischen Verhältnis 2:1
(O:Ti) implantiert. Die Energie der Sauerstoffionen wurde dabei so angepasst, dass das
Maximum der zuvor mittels TRIM-Software [156] simulierten, gaußförmigen Reichwei-
tenverteilung mit dem für die Titan-Implantation ermittelten Wert übereinstimmte. Um
die Korrosionsbeständigkeit der implantierten Proben in Abhängigkeit der beiden Pro-
zessparameter Energie und Fluenz zu untersuchen, wurde für drei feste Energien (Ti+:
50 keV, 100 keV, 150 keV) die Fluenz über einen weiten Bereich variiert (Ti+: 5·1015 cm−2-
5 · 1017 cm−2). Um mögliche Strahlschäden auszuheilen und eine Kristallisation des im-
plantierten Titandioxids zu bewirken, wurden die Proben teilweise bei 200℃ bzw. 400℃
für 30min unter Ar-Atmosphäre getempert. Insgesamt wurden 45 verschiedene Proben
hergestellt, eine Auflistung aller entsprechenden Prozessparameter ist in Tab. 6.8 darge-
stellt.
48Ti+ 48Ti+ 16O+ 16O+ T
Energie [keV] Fluenz [cm−2] Energie [keV] Fluenz [cm−2] [◦C]
150 5 · 1017 55 1 · 1018 -, 200, 400
150 2 · 1017 55 4 · 1017 -, 200, 400
150 1 · 1017 55 2 · 1017 -, 200, 400
150 5 · 1016 55 1 · 1017 -, 200, 400
150 1 · 1016 55 2 · 1016 -, 200, 400
150 5 · 1015 55 1 · 1016 -, 200, 400
100 1 · 1017 38 2 · 1017 -, 200, 400
100 5 · 1016 38 1 · 1017 -, 200, 400
100 1 · 1016 38 2 · 1016 -, 200, 400
100 5 · 1015 38 1 · 1016 -, 200, 400
50 1 · 1017 20 2 · 1017 -, 200, 400
50 5 · 1016 20 1 · 1017 -, 200, 400
50 1 · 1016 20 2 · 1016 -, 200, 400
50 5 · 1015 20 1 · 1016 -, 200, 400
Referenz Referenz Referenz Referenz -, 200, 400
Tab. 6.8: Übersicht aller hergestellten Proben mit zugehörigen Implantationsparametern Ener-
gie und Fluenz, sowie der vorherrschenden Temperatur der nachfolgenden Wärmebe-





Die Potentiodynamischen Polarisationsmessungen wurden wie bei den TiO2-gesputterten
Schichten in 110ml 0,5M NaCl-Lösung mit einer drei-Elektroden Anordnung durchge-
führt. Neben der qualitativen Beurteilung der Korrosionsneigung verschieden implantier-
ter Proben durch Interpretation des Kurvenverlaufs, sowie durch nachträgliche mikro-
skopische Untersuchungen, wurden für eine quantitative Bewertung hauptsächlich die im
anodischen Bereich geflossene Ladung Qanod und der Maximalstrom Imax als charakte-
ristisch und meist aussagekräftig erachtet.
In Abb. 6.36 ist die ermittelte anodische Ladung Qanod und der Maximalstrom Imax in
Abhängigkeit der Ti+-Fluenz für rein implantierte Proben sowie bei 200℃ und 400℃
getemperten Proben gezeigt. Eine klare Energie- oder Temperaturabhängigkeit ist nicht
ersichtlich, obwohl die bei 200℃ getemperten Proben eine etwas geringere anodische
Ladung und einen teils kleineren Maximalstrom aufzeigen und somit den besten Korro-
sionsschutz bewirken. Dennoch wird ganz klar deutlich, dass für die Fluenz ein Schwel-
lenwert bei DTi+ ≥ 5 · 1016 cm−2 existiert, ab dem sowohl Qanod als auch Imax um ca.
drei Größenordnungen abfallen und sich somit die Korrosionsresistenz signifikant verbes-
sert. Durch mikroskopische Untersuchungen konnte bestätigt werden, dass bei Proben
mit DTi+ ≥ 5 · 1016 cm−2 kein oder nur äußerst schwacher Lochfraß aufgetreten ist. Dies
lässt sich qualitativ auch anhand der Potentiodynamischen Polarisationsmesskurven er-
kennen (Abb. 6.37). So fließt ausschließlich bei Proben, die mit einer Fluenz unterhalb der
Mindestfluenz implantiert wurden, sowie bei den X5CrNi18-10 Referenz-Proben ein sehr
hoher Maximalstrom über einen weiten Spannungsbereich, was als Indikator für Loch-
fraßkorrosion anzusehen ist. Der Maximalstrom für Proben mit DTi+ ≥ 5 · 1016 cm−2 ist
im Vergleich dazu eher gering.
Die Korrosionsbeständigkeit von X5CrNi18-10 in Hinblick auf die Anfälligkeit des Stahls
gegenüber Lochfraßkorrosion in chloridhaltigen Medien kann also durch ionenstrahlsyn-
thetisiertes Titandioxid signifikant verbessert werden. Jedoch muss bei der Implantation
eine Mindestfluenz von DTi+ ≥ 5 · 1016 cm−2 beachtet werden. Diese Mindestfluenz ent-
spricht einem TiO2-Schichtdickenäquivalent von ca. 15 nm. Diese geringe Schichtdicke un-
terstreicht die hohe Wirksamkeit von TiO2 als Korrosionsschutz für X5CrNi18-10. Zudem
korreliert dieses Schichtdickenäquivalent äußerst gut mit den Messungen an gesputterten
TiO2-Schichten. Denn in Abschnitt 6.1.2.1 wurde gezeigt, dass bei einer Schichtdicke von
9 nm noch signifikant Lochfraß festgestellt werden konnte, während eine 18 nm TiO2-
Schicht bereits sehr guten Korrosionsschutz bietet. Eine deckende, vor Lochfraß effektiv
schützende Schicht ist also bei einer Schichtdicke von 9-18 nm zu erwarten. Das für die
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Abb. 6.36: Durch potentiodynamische Polarisation in 0,5M NaCl-Lösung bestimmte anodisch
umgesetzte LadungQanod(a-c) und Maximalstrom Imax (d-f) von TiO2-implantierten
X5CrNi18-10 Oberflächen. Die blau gestrichelte Linie verdeutlicht die Existenz einer
Mindestfluenz, ab der die Korrosionsresistenz bedeutend zunimmt.
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Abb. 6.37: Potentiodynamische Polarisationsmesskurven aller implantierter Proben in 0,5M
NaCl-Lösung. Es ist deutlich zu sehen, dass nur Proben mit einer Ti+-Fluenz unter-
halb der Mindestfluenz DTi+ < 5 · 1016 cm−2 und die nicht implantierten X5CrNi18-
10 Referenz-Proben signifikanten Lochfraß zeigen.
Mindestfluenz bestimmte Schichtdickenäquivalent von 15 nm liegt genau in diesem Be-
reich.
6.2.3 Elektrochemische Impedanzspektroskopie
Die Messungen zur elektrochemischen Impedanzspektroskopie wurden mit den gleichen
experimentellen Parametern durchgeführt wie bei den TiO2-gesputterten Schichten. Je-
doch wurde das in Abb. 6.5 gezeigte Ersatzschaltbild derart angepasst, dass auf das, die
geschlossene TiO2-Schicht simulierende, RC-Glied verzichtet wurde. Grund dafür ist zum
einen, dass für die meisten Implantationsfluenzen nicht von einer geschlossenen, oberflä-
chennahen TiO2-Schicht ausgegangen werden kann. Vielmehr ist eine substitutionelle
bzw. interstitielle Einlagerung von Ti- bzw. O-Ionen in das Kristallgitter des X5CrNi18-
10 bis zum Erreichen der lokalen Löslichkeitsgrenze mit anschließender lokaler Agglome-
ration vorstellbar. Zum anderen zeigte sich, dass mit dem vereinfachten Ersatzschaltbild
RL(RDSQDS)(s. 5.5) die höchste Güte und damit die beste Fit-Genauigkeit erreicht wer-
den konnte. Der Nachteil ist, dass der Widerstand der elektrolytischen Doppelschicht
zusammen mit dem Schichtwiderstand als ein Widerstand RDS simuliert wird.
Die simulierten Werte dieses Widerstands sind für verschiedene Implantationsenergien
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Abb. 6.38: Simulierter Doppelschichtwiderstand RDS für getemperte (b,c) und ungetemperte
(a) TiO2-implantierte X5CrNi18-10 Oberflächen. Ein erwarteter Anstieg des Wi-




abhängig von der Fluenz in Abb. 6.38 gezeigt. Ein mit dem Überschreiten der Min-
destfluenz DTi+ ≥ 5 · 1016 cm−2 sprunghaft ansteigender Widerstandswert, wie aufgrund
der vorherigen Messungen zu erwarten, lässt sich nicht erkennen, sondern lediglich für
150 keV leicht erahnen. Warum keine klare Korrelation mit den potentiodynamischen
Polarisationsmessungen besteht, kann an dieser Stelle nicht geklärt werden. Möglicher-
weise ist das Ersatzschaltbild zu einfach gewählt. Vorstellbar wäre auch, dass eine mit
zunehmender Fluenz stärker ausgeprägte Aufrauhung der Oberfläche den Widerstand
der Doppelschicht wegen der vergrößerten Fläche herabsetzt. Ein Anstieg des Schicht-




Die Probenoberfläche stellt als Kontaktzone zwischen Probe und Elektrolyt den wich-
tigsten Bereich der Probe in Hinblick auf korrosive Angriffe dar. Die Beschaffenheit und
Geometrie der Oberfläche hat erheblichen Einfluss auf Korrosionsreaktionen. Vor allem
beeinflusst die Oberflächenrauheit und der damit zusammenhängende effektive Oberflä-
cheninhalt die Korrosion. Bei rauen X5CrNi18-10 Oberflächen ist durch die vermehrte
Heterogenität der Passivschicht und dem damit einhergehenden Ausbilden anodischer Be-
reiche eine erhöhte Korrosionsanfälligkeit gegenüber glatten Proben beobachtbar. Eben-
falls konnte für raue Proben verstärkt Lochfraßkorrosion, begründet durch vermehrte
Ansammlung von Chlorid-Ionen, nachgewiesen werden [157–159].
Durch das Bombardement der Probenoberfläche mit Ionen entstehen Implantationsschä-
den, die durch Effekte wie z.B. Sputtern, meist in einer Zunahme der Oberflächenrauheit
resultieren. In Abb. 6.39 ist exemplarisch die AFM-Aufnahme einer polierten X5CrNi18-
10 Oberfläche in Kontrast zu einer mit 100 keV 5·1016 cm−2 (Ti+) und 38 keV 1·1017 cm−2
(O+) implantierten Probe dargestellt. Die Zunahme der Rauheit und die Erosion der Pro-
benoberfläche durch die Implantation ist deutlich zu erkennen.
Da die Rauheit auf kleiner Skala sehr von der AFM-Scangröße abhängt, wurden für
alle Probenoberflächen drei Scans durchgeführt (2x2µm, 5x5µm, 15x15µm) und der ge-
wichtete Mittelwert der quadratischen Rauheit Rq gebildet. Die quadratische Rauheit
ergibt sich aus dem Mittel der Abweichungsquadrate aller Höhendaten. In Abb. 6.40 ist
Rq in Abhängigkeit der Fluenz für nicht wärmebehandelte Proben und für nachträg-
lich getemperte Proben (T=200℃) dargestellt. Wie im letzten Abschnitt vermutet, zeigt
sich eine mit zunehmender Fluenz ansteigende Oberflächenrauheit. Zudem ist tendenzi-
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Abb. 6.39: AFM-Aufnahmen der Oberfläche einer nicht implantierten, polierten X5CrNi18-10
Referenz a), sowie einer 100 keV 5·1016 cm−2 (Ti+) und 38 keV 1·1017 cm−2 (O+) im-
plantierten Probe b) mit entsprechender dreidimensionaler Darstellung. Die deutlich
erhöhte Oberflächenrauheit durch die Implantation ist erkennbar.
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ell zu erkennen, dass für die beiden hohen Implantationsenergien 100 keV bzw. 150 keV
die Oberflächenrauheit höhere Werte einnimmt als bei 50 keV. Dies würde mit erhöhten
Implantationsschäden durch einen höheren Energieeintrag korrelieren.
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Abb. 6.40: Über drei AFM-Scangrößen (2x2µm, 5x5µm, 15x15µm) gemittelte Rauheit Rq von
TiO2-implantierten X5CrNi18-10 Oberflächen. Eine mit steigender Fluenz zuneh-
mende Rauheit ist für (a) nicht wärmebehandelte Proben und für (b) nachträglich
getemperte Proben T=200℃ zu erkennen.
Der mittels Gwyddion 2.4 ermittelte prozentuale Oberflächenzuwachs liegt bei ca. 0,1-
2%. Die Oberflächenrauheit der bei T=400℃ getemperten Proben zeigt keine deutliche
Tendenz, liegt aber mit einem Rq-Wert von 3-6 nm in einem ähnlichen Bereich wie bei
den mit T=200℃ getemperten und den nicht wärmebehandelten Proben. Allerdings
können bei diesen Proben z.B. Verspannungen während des Abkühlens die Auswirkung
der Implantation auf die Oberflächenrauheit verdecken.
Der negative Effekt der Oberflächenrauheit auf die Korrosionsbeständigkeit der Proben
spiegelt sich nicht in den in Abschnitt 6.2.2 gezeigten potentiodynamischen Polarisa-
tionsmessungen wider. Es ist also davon auszugehen, dass die Oberflächenrauheit im
Gegensatz zu der hinsichtlich der Korrosionsbeständigkeit positiven TiO2-Implantation
eine untergeordnete Rolle spielt und mit zunehmender Fluenz die antikorrosive Wirkung
des TiO2 gegenüber der Auswirkung zunehmender Implantationsschäden dominiert.
6.2.4.2 Struktur und Analyse im Querschnitt
Um Informationen über die Struktur des ionenstrahlsynthetisierten Titandioxids zu er-
halten und daraus ableiten zu können, ob und wie der nachträglich implantierte Sauerstoff
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mit dem implantierten Titan reagiert, wurden zunächst XRD- und Raman-Messungen
an den Proben durchgeführt. Jedoch zeigten sich keine signifikanten Anzeichen für das
Vorhandensein von polykristallinen TiO2-Phasen. Auch konnten keine anderen Titan-
oxide durch kristalline Bereiche nachgewiesen werden. Es muss also davon ausgegangen
werden, dass Titanoxide hauptsächlich amorph vorliegen oder aber Titan und Sauerstoff
vollständig im Eisenmischkristall gelöst ist.
Abb. 6.41: TEM Querschnitt-Analyse einer 100 keV 5 ·1016 cm−2 (Ti+) und 38 keV 1 ·1017 cm−2
(O+) implantierten Probe [160]. Die mittels EDX-Mapping bestimmte Ti-Verteilung
für den in (a) markierten Bereich ist in Bild (c) gezeigt. Das Beugungsbild (b) und
das dazugehörige Intensitätsprofil (d) zwischen den beiden Pfeilen deutet auf die
schwache Existenz von TiO2 in Form von Rutil (110) hin.
Um dies näher zu beleuchten, wurden TEM-Querschnitte der mittleren (100 keV 5 ·
1016 cm−2 (Ti+) und 38 keV 1 · 1017 cm−2 (O+)) und der höchsten Fluenz (150 keV
5·1017 cm−2 (Ti+) und 55 keV 1·1018 cm−2 (O+)) präpariert und analysiert. Die Schwierig-
keit und der Aufwand der Präparation ließen es nicht zu, eine systematische Untersuchung
mehrerer Proben zu verwirklichen. In Abb. 6.41 sind die Ergebnisse der TEM-Analyse für
die mittlere Fluenz zusammengefasst. Durch ein EDX-Mapping wird zunächst deutlich,
dass sich das implantierte Titan hauptsächlich Oberflächennah bis zu einer Tiefe von ca.
100 nm befindet. Mittels Hochauflösung konnten innerhalb dieser Tiefe keine Bereiche mit
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signifikanter Kristallinität detektiert werden. Jedoch zeigt das Beugungsbild neben den
starken Austenit (111)-Reflexen einen schwach ausgeprägten Rutil (110)-Reflex. Dieser
Reflex hat die größte Intensität im Rutil-Spektrum [148]. Auch wenn mit dem Auftreten
dieses Reflexes ein Ausbilden von TiO2 nachgewiesen werden kann, so lässt sich aufgrund
der schwachen Intensität keine Aussage darüber treffen, in welcher Form das ionenstrahl-
synthetisierte Titandioxid hauptsächlich vorliegt. Es gilt jedoch zu beachten, dass diese
Fluenz mit einem Schichtdickenäquivalent von rund 15 nm äußerst gering ist.
Abb. 6.42: TEM Querschnitt-Analyse einer 150 keV 5 ·1017 cm−2 (Ti+) und 55 keV 1 ·1018 cm−2
(O+) implantierten Probe [160]. Bild (a) zeigt die Bildung einer gesonderten
Metalloxid-Schicht mit hoher Ti-Konzentration (c). Eine amorphe Matrix und ei-
ne Mischung aus polykristallinem Rutil und Hämatit konnte mittels Hochauflösung
(b) und schneller Fourier-Transformation (d) identifiziert werden.
Für die höchste Fluenz (Abb. 6.42) konnte eine an der Probenoberfläche gebildete, ca.
150 nm dicke Metalloxid-Schicht detektiert werden. Die Hochauflösung zeigt, dass diese
Schicht neben einer amorphen Matrix viele polykristalline Bereich enthält. Reflex-Analyse
mittels schneller Fourier-Transformation (engl. fast fourier transformation, FFT) inner-
halb der Schicht zeigt Reflexe für korrespondierende Netzebenenabständen von 0,253 nm
und 0,169 nm. Der erste kann Rutil (101) und Hämatit (110), der zweite Rutil (211) und
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Hämatit (116) zugeordnet werden. Die Intensitäten der Rutil-Reflexe sind mit 51% (101)
bzw. 60% (211) gegenüber dem (110) Reflex angegeben. Für Hämatit findet man 71%
(110) und 47% (116) gegenüber dem (104) Reflex. Da jedoch in beiden Fällen der Haupt-
reflex fehlt, lässt sich nicht klar entscheiden, was für ein Oxid hauptsächlich vorliegt. Da
jedoch das EDX-Mapping eine deutliche Dominanz von Titan innerhalb der Schicht auf-
zeigt, ist anzunehmen, dass die Reflexe hauptsächlich auf Rutil zurückzuführen sind.
6.2.4.3 Element-Tiefenverteilung
In Abb. 6.43 (a) ist die mittels SIMS bestimmte Tiefenverteilung von Titan und Sauer-
stoff sowie der chemischen Hauptbestandteile des X5CrNi18-10 Edelstahls einer 100 keV
5 · 1016 cm−2 (Ti+) und 38 keV 1 · 1017 cm−2 (O+) implantierten Probe gezeigt. Zusätz-
lich ist in Abb. 6.43 (b) die mit TRIM simulierte Ionen-Reichweiteverteilung für eine
100 keV Titan- und 38 keV Sauerstoff-Implantation in X5CrNi18-10 dargestellt. Der kon-
tinuierliche Anstieg der Signale von Fe, Cr, Ni und Ti bis zu einer Tiefe von ca. 10 nm
deutet zusammen mit dem bis zu dieser Tiefe intensitätsstarken Sauerstoffsignal auf eine
ca. 10 nm dicke Oxidschicht an der Oberfläche des implantierten X5CrNi18-10 hin. Da
davon auszugehen ist (s.u.), dass die ursprüngliche Passivschicht des X5CrNi18-10 durch
die Implantation abgetragen wurde, ist dies eine nach der Implantation neugebildete
Oxidschicht (z.B. durch Repassivierung an Luft).
In Hinblick auf die Reichweiteverteilung der implantierten Ionen ist zunächst die star-
ke Diskrepanz zwischen der tatsächlichen Titanverteilung und der Simulation auffällig.
In einer Tiefe von 10 nm, also am Ende der oberflächennahen Oxidschicht ist die Ti-
tankonzentration maximal und fällt dann über eine Tiefe von ca. 200 nm ab. Damit
ist zum einen die ausgeprägte linke Flanke der Verteilung, wie im simulierten Fall vor-
handen, nicht existent, zum anderen ist die maximale Eindringtiefe ca. doppelt so hoch.
Als Grund dafür können typische Implantationseffekte, wie Sputtern, Reichweitenverkür-
zung und Rückstoß-Implantation vermutet werden [101, 161]. Somit kann ein kontinuier-
liches Abtragen der Probenoberfläche durch Sputtereffekte während der nachträglichen
Sauerstoff-Implantation zusammen mit dem Effekt der Reichweitenverkürzung durch Er-
höhung der lokalen Dichte während der Titan-Implantation in einer Verschiebung des
Konzentrationsmaximums von Titan in Richtung Probenoberfläche resultieren. Zudem
kann der Effekt der Rückstoß-Implantation eine Erhöhung der maximalen Reichweite
des Implantationsprofils zur Folge haben.
Das Abtragen der Probenoberfläche durch Sputtern während der Sauerstoff-Implantation
kann folgendermaßen abgeschätzt werden: Mittels TRIM konnte für die 38 keV Sauerstoff-
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Abb. 6.43: (a) Mittels SIMS bestimmte Element-Tiefenverteilung einer 100 keV 5 · 1016 cm−2
(Ti+) und 38 keV 1 · 1017 cm−2 (O+) implantierten Probe, sowie (b) die mit TRIM
bestimmte Simulation der Reichweitenverteilung des Ti- und O-Implants (lineare
Auftragung). Die Sauerstoffverteilung passt sehr gut mit der Simulation überein, die
Diskrepanz bei der Titanverteilung ist möglicherweise auf Implantationseffekte wie
Sputtern, Reichweitenverkürzung oder Rückstoß-Implantation zurückzuführen. Man
beachte, dass bei den SIMS-Kurven die Intensität des jeweiligen Element-Signals und
nicht die Konzentration gemessen wurde.
Implantation eine Sputterausbeute von ca. 1,5 Atome/Ion ermittelt werden. Anstelle des
Ti-implantierten Stahls wird wegen des geringen Unterschieds der molaren Massen von
Fe, Cr, Ni und Ti vereinfacht ein Substrat aus reinem Eisen (Dichte ρ = 8 gcm3 ) der
Implantation von O+ zugrunde gelegt.
ρSubstrat = 8
g
cm3 =̂ 0, 14
Mol
cm3 (mitMFe = 56
g
Mol)
=̂ 8, 43 · 1022 Atomecm3
Die Anzahl der abgesputterten Atome ist 1, 5 AtomeIon × 1 · 1017 Ionencm2 = 1, 5 · 1017Atomecm2
Die Oberfläche wird also bis zu einer Tiefe von
d = 17, 79nm
abgetragen.
Das Maximum der simulierten Ti-Verteilung liegt in einer Tiefe von 39 nm. Damit würde
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ein auf Sputtereffekte basierender Abtrag der Oberfläche um ca. 18 nm das Fehlen der
linken Flanke der Ti-Verteilung erklären.
Im Gegensatz zum Titan stimmt die Konzentrationsverteilung des nachträglich implan-
tierten Sauerstoffs sehr gut mit der Simulation überein. So liegt das Maximum der Ver-
teilung in einer Tiefe von 39 nm und die maximale Reichweite bei ca. 100 nm. Dass die
Sauerstoffkonzentration an der Oberfläche zunimmt, ist auf die nachträgliche Oxidation
und Passivierung der Proben zurückzuführen.
Allerdings zeigt die Messung, dass die Sauerstoffimplantation an die von der Simulati-
on abweichende Titanverteilung angepasst werden müsste, sodass die Tiefenprofile und
vor allem die Konzentrationsmaxima übereinanderliegen, um das durch die Implantation
vorgesehene stöchiometrische Verhältnis zu gewährleisten.
6.2.5 Zusammenfassung und Diskussion
Um die Auswirkung von ionenstrahlsynthetisiertem Titandioxid auf die Korrosionsbe-
ständigkeit von X5CrNi18-10 in 0,5M NaCl-Lösung in Abhängigkeit typischer Implanta-
tionsparameter (Energie und Fluenz) zu untersuchen, wurden Titan- und nachfolgende
Sauerstoffimplantationen in einem Energiebereich von 50-150 keV (Ti+) bzw. 20-55 keV
(O+) mit einer Fluenz von 5 · 1015− 5 · 1017 cm−2 (Ti+) respektive 1 · 1016− 1 · 1018 cm−2
durchgeführt. Das Korrosionsverhalten wurde anhand potentiodynamischer Polarisati-
onsmessungen, Lichtmikroskopie und elektrochemischer Impedanzmessungen beurteilt.
Die potentiodynamischen Polarisationsmessungen zeigen, dass zwischen der im anodi-
schen Bereich fließenden Ladung Qanod sowie dem, als Indikator für ausgeprägten Loch-
fraß charakteristischen, Maximalstrom Imax und der Implantationsenergie kein klarer
Zusammenhang besteht. Eine deutliche Abhängigkeit dieser Größen von der Temperatur
nachträglicher Wärmebehandlungen konnte ebenfalls nicht nachgewiesen werden. Hin-
sichtlich der Fluenz zeigte sich jedoch zum einen die Tendenz, dass die Werte von Qanod
und Imax mit zunehmender Fluenz abnehmen, was als Indiz für eine Verbesserung der
Korrosionsbeständigkeit verstanden werden kann. Zum anderen wird durch den sprung-
haften Abfall von Qanod und Imax um ca. drei Größenordnungen ab einer Fluenz von
DTi+ ≥ 5 · 1016 cm−2 sehr klar deutlich, dass eine Mindestfluenz zwischen 1 · 1016 cm−2
(Ti+) und 5 · 1016 cm−2 (Ti+) nötig ist, um eine signifikante Verbesserung der Korrosi-
onsbeständigkeit von X5CrNi18-10 durch TiO2-Ionenimplantation zu erzielen. Lichtmi-
kroskopische Untersuchungen bestätigten dies, da signifikanter Lochfraß nur für Proben,
die mit einer Fluenz von DTi+ ≤ 1 · 1016 cm−2 implantiert wurden und für unbehandelte
X5CrNi18-10 Oberflächen beobachtet werden konnte.
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Wird für die Mindestfluenz der obere Grenzbereich DTi+ = 5 · 1016 cm−2 angenommen,
so entspricht dies einem TiO2-Schichtdickenäquivalent von ca. 15 nm. Dieser sehr geringe
Wert korreliert äußerst gut mit den Resultaten für gesputterte TiO2-Schichten, da hierbei
für die Mindestschichtdicke als Voraussetzung für eine effektive Inhibition von Lochfraß
ein Bereich von 9-18 nm bestimmt werden konnte.
Durch elektrochemische Impedanzspektroskopie konnte zwar gezeigt werden, dass der
elektrische Probenwiderstand bei implantierten Proben tendenziell höher ist als bei den
unbehandelten Referenzproben, jedoch ließ sich eine signifikante Erhöhung des Wider-
standes mit dem Erreichen der Mindestfluenz nicht nachweisen. Ein Grund dafür kann
sein, dass für die Simulation ein einfaches Model gewählt wurde, in welchem der Proben-
widerstand und der Widerstand der elektrolytischen Doppelschicht als ein Widerstand
zusammengefasst sind. Möglicherweise kompensiert eine Verringerung des Widerstands
der elektrolytischen Doppelschicht durch z.B. erhöhte Probenrauheit einen gesteigerten
Probenwiderstand, so dass für den zusammengefassten, simulierten Widerstand kaum ein
merklicher Anstieg mit zunehmender Fluenz zu verzeichnen ist. Modelle jedoch, in denen
beide Widerstände getrennt wären, stellten sich aufgrund des zu hohen Fehlers als un-
geeignet dar. Somit konnte mittels elektrochemischer Impedanzspektroskopie keine klare
Verbesserung des Korrosionsverhaltens TiO2-implantierter Proben nachgewiesen werden.
Eine Erhöhung der Oberflächenrauheit mit zunehmender Fluenz konnte durch AFM-
Messungen bestätigt werden. Dies ist auf Implantationseffekte (Sputtern) zurückzufüh-
ren. Auch wenn die relative Zunahme der effektiven Oberfläche nur bis zu 2% beträgt,
so ist doch anzunehmen, dass die gesteigerte Rauheit den oben genannten Widerstand
der elektrolytischen Doppelschicht signifikant beeinflusst.
Ein klarer Nachweis, ob durch Ionenstrahlsynthese TiO2 gebildet werden konnte, konnte
nicht erbracht werden. Dennoch weisen TEM-Querschnitt Analysen im erhöhten Ma-
ße darauf hin, dass sich vor allem für hohe Fluenzen kristalline Bereiche innerhalb des
implantierten Bereichs ausbilden, die von ihrer Struktur Rutil zugeordnet werden kön-
nen. Da die Löslichkeit von Titan und Sauerstoff im Eisenmischkristall begrenzt ist, ist
anzunehmen, dass es ab einer gewissen Fluenz und somit einer bestimmten lokalen Kon-
zentration zu einer Agglomeration von Titan und Sauerstoff kommt. Die Affinität von
Titan gegenüber Sauerstoff lässt vermuten, dass eine Verbindung beider Elemente zustan-
de kommt. Jedoch ist davon auszugehen, dass gebildete Titanoxide aufgrund der hohen,
durch die Implantation eingebrachten Energie hauptsächlich amorph vorliegen. Somit
kann zwar durch EDX-Analysen dieser amorphen Bereiche und TEM-Beugung von weni-
gen kristallinen Bereichen von einer Bildung von Titanoxiden ausgegangen werden, aber
der Anteil an gebildetem TiO2 nicht quantifiziert werden. Der geringe Kristallinitätsgrad
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äußert sich auch dadurch, dass keine der implantierten Schichten photoaktives Verhalten
zeigte.
Auch zeigt die Element-Tiefenverteilung, dass hinsichtlich der Überlagerung der beiden
Tiefenprofile von Titan und Sauerstoff eine gegenüber der Simulation verbesserte Ener-
gieanpassung beider Implantationen nötig wäre, um das stöchiometrische Verhältnis zu
gewährleisten.
6.3 TiO2-beschichteter X5CrNi18-10 Edelstahl in Kontakt
mit kohlenstofffaserverstärktem Kunststoff
In diesem Abschnitt sollen die TiO2-Oberflächenbehandlungen in Hinblick auf eine kon-
krete Anwendbarkeit bei Bauteilen, die in CFK-Metall Mischbauweise gefertigt sind, ge-
testet werden. Der Fokus liegt dabei auf Untersuchungen zur galvanischen Korrosion und
Verbindungsfestigkeit zwischen CFK und X5CrNi18-10. Die Ergebnisse sind innerhalb
des Projektes FORCiM3A in Zusammenarbeit mit dem Lehrstuhl für Experimentalphy-
sik II der Universität Augsburg entstanden.
6.3.1 FORCiM3A
FORCiM3A ist ein von der Bayerischen Forschungsstiftung geförderter Forschungsver-
bund zwischen Wissenschaft und Industrie. Die Abkürzung steht für: Forschungsverbund
CFK/Metall-Mischbauweisen im Maschinen- und Anlagenbau. Innerhalb des Verbundes
wurden Konzepte erarbeitet, um die Gestaltung von CFK-Metall Hybriden den hohen
Anforderungen im Maschinenbau anzupassen und so die hervorragenden mechanischen
Eigenschaften von kohlenstofffaserverstärkten Kunststoffen (geringes Gewicht, Steifheit)
zu nutzen. Eine reine Substitution von Metallbauteilen durch CFK führte in der Vergan-
genheit nicht zum Erfolg, so dass sich der aktuelle Forschungsschwerpunkt auf die Misch-
bauweise konzentriert [162–165]. Jedoch stellt der Materialübergangsbereich bei Hybrid-
Strukturen zumeist eine Schwachstelle der Verbindung dar. So müssen Maßnahmen ge-
troffen werden, um die Verbindungsgüte derart zu erhöhen, dass den Anforderungen an
das Bauteil hinsichtlich hoher mechanischer (Reibung, Schwingung, Drehmomente) und
chemischer (Kühlmittel, Schmiermittel, aggressive Medien) Beanspruchung entsprochen
werden kann. Gerade die galvanische Korrosion stellt bei CFK-Metall Hybriden aufgrund
des unterschiedlichen elektrochemischen Potentials eine große Problematik dar [166, 167].
Durch die TiO2-Oberflächenbehandlung des Metallfügepartners soll zum einen eine gal-
vanische Trennung von Metall und CFK an der Schnittstelle der Verbindung realisiert
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werden, sowie die Verbindungsfestigkeit für den Fall einer mittels Co-Curing hergestellten
Verbindung9 durch den Einsatz von Silanen erhöht werden. Zum anderen soll für den Fall,
dass eine galvanische Verbindung zwischen CFK und Metall z.B. durch Faserdurchbruch
entsteht, untersucht werden, inwieweit eine TiO2-Beschichtung das Metall vor korrosiven
Angriffen schützen kann.
6.3.2 Galvanische Korrosion
Um die galvanische Korrosion zwischen X5CrNi18-10 und CFK zu untersuchen, wurden
zunächst potentiodynamische Polarisationsmessungen und Ruhepotentialmessungen in
0,5M NaCl-Lösung an beiden Materialien getrennt durchgeführt. Die CFK-Probe wurde
aus mehreren Schichten eines unidirektionalen Prepregs (CE 1250-230-39, Sigrafil) der
Firma SGL hergestellt, auf die Abmessungen 10mm x 10mm x 1,5mm zugeschnitten
und die Oberfläche anschließend geschliffen und poliert.
Bei der potentiodynamischen Polarisationsmessung lässt sich der bei Kontakt beider Ma-
terialien zu erwartende galvanische Strom IGK durch Extrapolation des aktiven anodi-
schen Kurvenverlaufs von X5CrNi18-10 einerseits und des im Tafel-Regime kathodischen
Bereichs von CFK andererseits zu ca. 5µA abschätzen (Abb. 6.44). Die Differenz der
Korrosionspotentiale liegt bei ca. 200mV. Werden die Korrosionspotentiale allerdings
durch Ruhepotentialmessungen bestimmt, so ergibt sich eine Differenz von ca. 100mV.
Dieser Unterschied ist zum einen auf die Messmethode zurückzuführen, da bei der poten-
tiodynamischen Polarisationsmessung die Phasengrenze Probe/Elektrolyt anders als im
Gleichgewichtsfall beeinflusst wird, zum anderen liegt der X5CrNi18-10 Edelstahl bei der
Ruhepotentialmessung passiv vor, was für die potentiodynamische Polarisationsmessung
nicht gilt. Jedoch ist in beiden Fällen das Korrosionspotential von CFK höher als das
von X5CrNi18-10, somit stellt CFK das elektrochemisch edlere Material dar.
Der Kontakt zwischen CFK und unbehandeltem sowie TiO2-beschichtetem bzw. mittels
TiO2-Ionenstrahlsynthese implantiertem X5CrNi18-10 wurde simuliert, indem die Proben
über ein Null-Ohm Amperemeter mit einer CFK-Elektrode elektrisch leitend verbunden
wurden. Die CFK-Elektrode wurde ebenfalls aus dem Prepreg Sigrafil hergestellt. Die
dem Elektrolyten ausgesetzte Oberfläche der CFK-Elektrode betrug ca. 11 cm2 und der
Abstand zwischen der Probenoberfläche und der Spitze der CFK-Elektroden lag bei ca.
2 cm. Der zwischen CFK-Elektrode und X5CrNi18-10 fließende Strom wurde über einen
Zeitraum von ca. 16,5 h aufgezeichnet. In Abb. 6.45 sind die Messungen gezeigt. Es ist klar
zu erkennen, dass sich im Falle des X5CrNi18-10 relativ schnell ein konstanter Strom von
9Das Metall und das Prepreg werden gemeinsam konsolidiert.
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Abb. 6.44: (a) Potentiodynamische Polarisationsmessung und (b) Ruhepotentialmessung von
CFK und X5CrNi18-10 in 0,5M NaCl-Lösung. Durch einen Tafelfit lässt sich der
bei Kontakt beider Materialien zu erwartende galvanische Strom IGK zu ca. 5µA
abschätzen. Die Differenz der Korrosionspotentiale liegt bei ca. 100mV (bei passiv
vorliegendem X5CrNi18-10).
ca. 1µA einstellt. Dieser Wert korrespondiert sehr gut mit der mittels potentiodynami-
scher Polarisationsmessung getroffenen Abschätzung. Die Abweichung ist darauf zurück-
zuführen, dass sowohl das Oberflächenverhältnis beider Elektroden als auch der Abstand
zwischen beiden die galvanische Korrosion beeinflusst. Mikroskopische Untersuchungen
zeigen, dass dieser Stromfluss über die Dauer von 16,5 h die Stahloberfläche bereits er-
heblich beschädigt (Abb. 6.46). Dies äußert sich durch das Auftreten von gleichmäßig
über die Oberfläche verteiltem mikro-Lochfraß, allgemein wird diese Art von Korrosions-
schaden als Graufleckigkeit (im Englischen micro pitting) bezeichnet. Das sich während
der Messung einstellende Potential an der nun aktiv vorliegenden Stahl-Oberfläche lag
bei ca. -110mV vs. Ag/AgCl, somit beträgt die Differenz beider Potentiale ca. 250mV.
Bei den gesputterten TiO2-Schichten konnte für alle Schichtdicken ein um Faktor 104
gegenüber X5CrNi18-10 reduzierter galvanischer Strom gemessen werden. Nachträgli-
che Mikroskopische Untersuchungen der Probenoberflächen haben gezeigt, dass keine auf
Korrosion zurückzuführende Schäden nachweisbar waren. Dies deutet darauf hin, dass die
galvanische Korrosion zwischen CFK und X5CrNi18-10 mittels einer TiO2-Beschichtung
praktisch unterbunden werden kann. Jedoch zeigen die Messungen, dass wiederum eine
Abhängigkeit des Korrosionsstroms von der Schichtdicke besteht, wenngleich in einem Be-
reich, in dem die Ströme generell sehr klein sind (20-200 pA). So zeigen dünnere Schichten
durch einen niedrigen Wert von IGK ein besseres Korrosionsverhalten als dicke Schichten.
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Abb. 6.45: Galvanische Korrosion gegenüber CFK. Im linken Bild (a) sind die Messungen
gesputterter TiO2-Schichten gezeigt, im rechten Bild (b) die Messungen TiO2-
implantierter X5CrNi18-10 Oberflächen (150 keV). Die Vergrößerung zeigt den Be-
reich bis 2000 s von (b). Durch beide Oberflächenbehandlungen kann eine signifikante




Nach Mittelung von IGK über die letzten 5,5 h der Messung (Imittel) zeigt sich ein linearer
Zusammenhang zwischen Imittel und der Schichtdicke (Abb. 6.47).
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Abb. 6.46: Lichtmikroskopische (a und b) und elektronenmikroskopische (c) Aufnahmen der
Oberfläche von X5CrNi18-10 nach galvanischer Kontaktierung mit einer CFK-
Elektrode in 0,5M NaCl-Lösung über eine Dauer von ca. 16,5 h. Korrosionsschäden
in Form von Graufleckigkeit, d.h. mikro-Lochfraß sind klar erkennbar.
Für TiO2-implantierte X5CrNi18-10 Oberflächen zeigte sich ebenfalls eine deutliche Ver-
besserung des Korrosionsverhaltens durch signifikante Reduktion von IGK. Jedoch sind
hier klare Unterschiede zwischen den Implantations-Fluenzen erkennbar. Bei der hohen
Fluenz (5 · 1017 cm−2 (Ti+) und 1 · 1018 cm−2 (O+)) zeigt sich ein um Faktor 103 ge-
genüber X5CrNi18-10 reduzierter galvanischer Strom von Beginn der Messung an. Die
Probe verfügt also an der Oberfläche über genügend Titandioxid um eine Ionen-Barriere
zwischen der Probe und dem Elektrolyten zu bilden.
Hingegen ist bei der mittleren Fluenz (5 · 1016 cm−2 (Ti+) und 1 · 1017 cm−2 (O+)) erst
nach ca. 1500 s eine Reduktion von IGK zu messen, während zuvor ein Strom von einigen
µA fließt. In Abschnitt 6.2.4.3 wurde gezeigt, dass das Maximum der Titanverteilung
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Abb. 6.47: Über die letzten 5,5 h gemittelter Wert von IGK in Abhängigkeit der Schichtdicke
TiO2 besputterter X5CrNi18-10 Oberflächen. Dünnere Schichten zeigen durch einen
niedrigeren Wert von Imittel ein besseres Korrosionsverhalten als dicke Beschichtun-
gen.
bei dieser Probe in einer Tiefe von 10 nm liegt. Die Probe ist von einer 10 nm dicken
Oxidschicht bedeckt, die einen geringen Titananteil aufweist. Somit reicht das an der
Oberfläche liegende Titandioxid für eine Schutzwirkung nicht aus. Erst wenn dieser Be-
reich von ca. 10 nm durch Korrosion abgetragen wurde und eine Tiefe mit ausreichender
Konzentration erreicht wird, kommt die antikorrosive Wirksamkeit des Titandioxids zur
Geltung.
Der Materialabtrag während der ersten 1500 s der Messung kann folgendermaßen abge-
schätzt werden:
Mit einem mittleren Strom IGK von ca. 1µA beträgt die während der ersten 1500 s
geflossene Ladungsmenge 1,5mC.
1, 5mC =̂ 9, 4 · 1015 e−
=̂ 6, 3 · 1015 KationenK
(Annahme: 50%K+ und 50%K2+)
Wird für die Oxidschicht vereinfacht eine FeO-Schicht mit der Dichte 5,75 gcm3 angenom-
men, so ergibt sich mit der molaren Masse 72 gMol für die Eisenatome eine atomare Dichte
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von 4, 8 · 1022 Atomecm3 .
Die Anzahl der durch Korrosion während der ersten 1500 s gelösten Kationen entspricht
einem FeO-Volumen von 1, 3 · 10−7 cm3. Die dem Elektrolyten ausgesetzte Probenober-
fläche beträgt 0,196 cm2 (vgl. Abschnitt 5.1). Somit ergibt sich für die Tiefe x des Mate-
rialabtrags:
x = 1, 3 · 10
−7
0, 196 cm
= 6, 6 nm
Die Rechnung zeigt, dass durch diesen Materialabtrag die Probenoberfläche näher an das
Maximum der Titanverteilung rückt, der Abtrag aber nicht über das Maximum hinaus
geht. Durch die Form der Titanverteilung ist dadurch effektiv mehr Titandioxid an der
Oberfläche und die weitere Korrosion wird gehemmt.
Die niedrigste Fluenz (5 · 1015 cm−2 (Ti+) und 1 · 1016 cm−2 (O+)) zeigt, obwohl sie
unterhalb der im vorherigen Abschnitt prognostizierten Mindestfluenz liegt, ebenfalls eine
Reduktion des galvanischen Stroms, auch wenn immer wieder für kurze Zeitabschnitte
(ca. 10 s) ein erhöhter Strom von einigen µA, als Indikator für mikro-Lochfraß gemessen
werden konnte.
6.3.3 Silanisierung
Die Verbindungsfestigkeit zwischen Kunststoffen und Metallen wird schon seit geraumer
Zeit durch den Einsatz von Silanen verbessert [168–170]. Das Prinzip basiert darauf, ko-
valente Bindungen zwischen Metall und Kunststoff zu kreieren. Die Bindung zum Kunst-
stoff wird durch funktionelle Gruppen an den Silanen realisiert, die Anbindung an das
Metall erfolgt durch Kondensationsreaktionen zwischen hydrolysierbaren Gruppen der
Silane und Metallhydroxiden an der Oberfläche des Metalls. Das Vorhandensein ausrei-
chender Metallhydroxide an der Oberfläche des Metalls stellt also eine Bedingung für
einen erfolgreichen Silanisierungsprozess dar.
Auch wenn davon auszugehen ist, dass an der Oberfläche von TiO2-beschichtetem X5Cr-
Ni18-10 durch z.B. Luftfeuchtigkeit bereits Titanhydroxide vorhanden sind, bzw. sich
während des Silanisierungsprozesses bilden, so kann dennoch ein optionaler Vorbehand-
lungsschritt angewandt werden, der (angelehnt an die RCA-Reinigung10 von Si-Wafern
[171]) die Bildung von Metallhydroxiden an der Oberfläche verstärken kann. Bei dieser
10Die Abkürzung „RCA“ steht für Radio Corporation of America und somit für den Namen der Firma,
innerhalb derer dieses Verfahren entwickelt wurde.
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Vorbehandlung wird der TiO2-beschichtete Stahl in eine Lösung aus Wasserstoffperoxid
und wässriger Ammoniaklösung (H2O2 + NH4OH + 5H2O) für 10min bei 80℃ gegeben.
Die daraus resultierende OH-Terminierung der Oberfläche ist in Abb. 6.48 gezeigt.
Für die Silanisierung wurde das Silan 3-Glycidyloxypropyl-trimethoxysilan (Dynasilan
GLYMO, Evonik Industries AG, kurz GLYMO) verwendet. Die Reaktion zu Silanol
wurde durch Hydrolyse in Wasser mit verschiedenen Konzentrationen (0,5/1/2/5 und
10 vol.%) erreicht, dabei wurde die Lösung für 10min in ein Ultraschallbad gegeben und
der pH-Wert mittels Essigsäure auf pH 5 eingestellt. Die mit Silanen zu versehenden
Beschichtungen wurden anschließend für 10min in die Lösung gegeben, danach mit N2
abgeblasen und für 10min bei 110℃ getrocknet.
Die optionale OH-Terminierung der TiO2-Oberfläche sowie die Ankopplung von Silanol
an die Titanhydroxide ist unter Abspaltung von Methanol in Abb. 6.48 gezeigt.
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Abb. 6.48: Silanisierung einer TiO2-beschichteten X5CrNi18-10 Oberfläche mit 3-
Glycidyloxypropyl-trimethoxysilan. Der Schritt (a)→(b) zeigt die im Text
beschriebene, optionale OH-Terminierung. Die Ankopplung der Silane an die
Titanhydroxide unter Abspaltung von Methanol (CH3OH) ist durch den Schritt
(b)→(c) veranschaulicht.
6.3.4 Verbindungsfestigkeit
Für die Untersuchung der Verbindungsfestigkeit zwischen TiO2-besputterten X5CrNi18-
10 Oberflächen und CFK wurde der Kennwert zur scheinbaren interlaminaren Scherkraft
(engl. apparent interlaminar shear strength, ILSS) mittels Kurzbalkenbiegeversuche (engl.
short-beam shear test, SBS) ermittelt11. Für die Tests mussten CFK-Metall Proben in
„Sandwich-Struktur“ hergestellt werden. Dazu wurde zunächst eine 100µm dicke, gewalz-
11Die Messungen sowie die Präparation der CFK-Metall Proben wurden von Herrn Andreas Monden
durchgeführt, vielen Dank an dieser Stelle für die sehr gute Zusammenarbeit. Im Rahmen der Untersu-
chungen ist eine Veröffentlichung entstanden, auf die im weiteren Verlauf verwiesen wird [172].
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te X5CrNi18-10 Folie auf die Abmessungen 70mm x 70mm zugeschnitten und anschlie-
ßend beidseitig beschichtet bzw. mit den entsprechenden Behandlungen der Oberfläche
versehen. Anschließend wurde die Folie mittig zwischen je fünf Schichten des Prepregs
Sigrafil verpresst und bei 130℃ für 90min ausgehärtet. Für die Kurzbalkenbiegeversu-
che wurden Proben mit den Abmessungen 20mm x 10mm x 2,4mm zurecht geschnitten.
Die „Sandwich-Struktur“ der Proben sowie das Prinzip der Messung sind in Abb. 6.49
gezeigt. Durch einen in z-Richtung beweglichen Stempel wird eine Kraft auf die Probe
ausgeübt. Es erfolgt eine Aufzeichnung der Kraft-Weg Kurve, wobei durch das erste Ab-
fallen der Kraft das Erstversagen identifiziert wird. Der ILSS-Kennwert errechnet sich
durch die Relation:
ILSS = 34 ·
F
b · h (6.2)
Dabei ist F die Kraft beim Erstversagen, b ist die Breite der Probe (10mm) und h die
Höhe (2,4mm). Zusätzlich wird der Scherwinkel mittels optischem Verfahren (Digital
Image Correlation) visualisiert. Nach der Messung wurde das Hybrid aufgetrennt und
die Stahloberfläche mikroskopisch (Lichtmikroskopie, REM bzw. EDX) hinsichtlich der




TiO2 auf X5CrNi18-10 TiO2
X5CrNi18-10
CFK
0,1 mm 2,4 mm
12 mm
Abb. 6.49: Probenpräparation und prinzipieller Aufbau des Kurzbalkenbiegeversuchs. Eine
beidseitig beschichtete, 100µm dicke X5CrNi18-10 Folie (a) wird mittig zwischen
CFK-Laminate eingebracht (b). Beim Kurzbalkenbiegeversuch (c) liegt das CFK-
Metall Hybrid auf zwei definierten Auflagepunkten auf, während über einen in z-
Richtung beweglichen Stempel (1mm/min) eine Kraft auf die Probe ausgeübt wird.
Es wird eine Kraft-Weg Kurve gemessen sowie auftretende Scherwinkel mittels op-
tischen Verfahren lokal bestimmt. Der ILSS-Kennwert ist durch das Erstversagen,
also dem ersten Abfall der Kraft gegeben.
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6.3.4.1 X5CrNi18-10 (nicht silanisiert)
In Abb. 6.50 ist die Messung für eine nicht silanisierte X5CrNi18-10 Referenzprobe mit
zugehöriger, für die gesamte Oberfläche repräsentativer, lichtmikroskopischer Aufnah-
me gezeigt. Der Beginn von Delamination ist durch einen rapiden Abfall des ILSS-Werts
erkennbar. Grundsätzlich gibt es zwei Arten von Delamination: Delamination an der Ver-
bindungsstelle CFK-Metall (adhäsives Versagen) und Delamination innerhalb des CFKs
(kohäsives Versagen). Für diese Probe wurde ein relativ niedriger ILSS-Kennwert von
45,1MPa ermittelt. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen zusammen mit EDX-Analysen
zeigen, dass keine CFK-Reste in Form von Harz und C-Fasern auf der Stahloberfläche
vorhanden sind. Das Versagen ist daher als rein adhäsiv zu beurteilen, die Verbindungs-
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Abb. 6.50: Verbindungsfestigkeit einer nicht silanisierten X5CrNi18-10 Probe. Der Beginn der
Delamination ist durch ein rotes Kreuz in der ILSS-Messkurve gekennzeichnet. Mi-
kroskopische Untersuchungen der Stahloberfläche deuten auf adhäsives Versagen hin
[172].
6.3.4.2 X5CrNi18-10 (silanisiert)
Durch eine Silanisierung der Stahloberfläche lässt sich die Verbindungsfestigkeit zwischen
CFK und Stahl signifikant steigern (ILSS 61,4MPa bei 10 vol.% Silan). Gekennzeichnet
durch einen sehr hohen Anteil an CFK-Resten auf der Stahloberfläche ist das Versagen
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Abb. 6.51: Verbindungsfestigkeit einer mit 10 vol.% silanisierten X5CrNi18-10 Oberfläche. Der
Beginn der Delamination ist durch ein rotes Kreuz in der ILSS-Messkurve gekenn-
zeichnet. Mikroskopische Untersuchungen der Stahloberfläche deuten auf hauptsäch-
lich kohäsives Versagen hin [172].
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Abb. 6.52: Verbindungsfestigkeit einer mit 70 nm TiO2 besputterten X5CrNi18-10 Oberfläche.
Der Beginn der Delamination ist durch ein rotes Kreuz in der ILSS-Messkurve
gekennzeichnet. Mikroskopische Untersuchungen der beschichteten Stahloberfläche
deuten auf hauptsächlich kohäsives Versagen hin [172]. Die extrem gute Haftung der
TiO2-Beschichtung konnte mittels EDX-Analysen festgestellt werden
Die Verbindungsfestigkeit zwischen TiO2-besputterten X5CrNi18-10 Oberflächen und
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CFK ist als sehr gut einzustufen und erreicht einen ähnlichen Wert (ILSS 59,5MPa)
wie bei der Silanisierung von reinen X5CrNi18-10 Oberflächen (Abb. 6.52). Die Unter-
suchungen der beschichteten Oberflächen weisen wiederum auf hauptsächlich kohäsives
Versagen hin. Zudem zeigen EDX-Analysen, dass die Festigkeit der TiO2-Beschichtung
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Abb. 6.53: Verbindungsfestigkeit einer mit 10 vol.% silanisierten, 70 nm TiO2 besputterten
X5CrNi18-10 Oberfläche. Der Beginn der Delamination ist durch ein rotes Kreuz in
der ILSS-Messkurve gekennzeichnet. Mikroskopische Untersuchungen der beschichte-
ten Stahloberfläche deuten auf kohäsives Versagen hin, die Werte der interlaminaren
Scherkräfte sind vergleichbar mit denen reiner CFK Proben [172].
Durch zusätzliche Silanisierung kann die Verbindungsfestigkeit weiter gesteigert werden
(ILSS 66,2MPa bei 10 vol.% Silan, Abb. 6.53). Somit zeigen TiO2-Schichten eine hohe
Reaktivität gegenüber den hydrolisierten Gruppen der Silane. Die Werte der interlami-
naren Scherkräfte sind vergleichbar mit denen reiner CFK Proben [172].
In Tab. 6.9 sind die mittleren ILSS-Kennwerte (es wurden je drei Proben vermessen) ver-
schiedener Oberflächenbehandlungen gezeigt. Bei denen mit „∗“ gekennzeichneten Proben
erfolgte vor der Silanisierung die bereits erwähnte OH-Terminierung. Die Abhängigkeit
der Verbindungsfestigkeit von der Silan-Konzentration wird anhand der X5CrNi18-10
Referenz deutlich. So bewirkt eine erhöhte Konzentration an Silanen eine Steigerung
der Verbindungsfestigkeit. Durch eine vorangehende OH-Terminierung kann die Ver-
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bindungsfestigkeit zusätzlich signifikant verbessert werden. So erreicht eine hydratisier-
te und mit 10 vol.% silanisierte X5CrNi18-10 Oberfläche den höchsten ILSS-Kennwert
(70,8MPa). Auch wenn TiO2-besputterte X5CrNi18-10 Oberflächen einen im Vergleich
zur reinen Stahloberfläche bedeutend höheren ILSS-Wert erreichen, so ist dennoch eine
Silanisierung notwendig, um die Verbindungsfestigkeit derart zu erhöhen, dass sie mit
reinem CFK vergleichbar ist. Die Steigerung der Verbindungsfestigkeit durch eine der
Silanisierung vorangehende OH-Terminierung ist für TiO2-besputterte Oberflächen mar-
ginal. Auch lässt sich keine Abhängigkeit von der Schichtdicke feststellen.
Probe Silan-Konzentration [vol.%]
0 1 2 5 10
X5CrNi18-10 41, 3± 5, 5 51, 5± 5, 6 51, 9± 7, 1 59, 8± 8, 9 60, 9± 7, 1
X5CrNi18-10∗ - - - - 70, 8± 1, 1
TiO2(70 nm) 53, 0± 8, 8 - 62, 3± 4, 5 66,±0, 1 64, 9± 2, 0
TiO2(70 nm)∗ - - - - 66, 0± 4, 2
TiO2(140 nm)∗ 59, 3± 7, 2 - - - 66, 9± 0, 2
TiO2(210 nm)∗ - - - - 62, 9± 3, 6
TiO2(280 nm)∗ - - - - 67, 1± 1, 7
TiO2(350 nm)∗ - - - - 63, 5± 3, 5
Tab. 6.9: Gemittelte ILSS-Kennwerte verschiedener Oberflächenmodifikationen mit dazugehö-
rigem mittleren Fehler. Bei denen mit „∗“ gekennzeichneten Proben erfolgte vor der
Silanisierung eine OH-Terminierung der Oberfläche.
Die Medienbeständigkeit ausgewählter Oberflächenmodifikationen wurde untersucht, in-
dem die CFK-Metall Hybride über mehrere Tage unter Hot-Wet Bedingungen in Was-
serdampfatmosphäre (85℃ 85% r.F.) ausgelagert und anschließend mittels Kurzbalken-
biegeversuche vermessen wurden. Die Ergbenisse sind in Abb. 6.54 dargestellt.
Es ist klar erkennbar, dass nur die silanisierten Oberflächen eine signifikante Medienbe-
ständigkeit aufzeigen. Im Falle der unbeschichteten X5CrNi18-10 Oberfläche kann eine
zusätzlich zur Silanisierung durchgeführte OH-Terminierung der Oberfläche die Medien-
beständigkeit weiter erhöhen. Bei den nicht silanisierten Oberflächen tritt das vollständige
Versagen bereits innerhalb der ersten drei Tage der Auslagerung ein.
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Abb. 6.54: Medienbeständigkeit ausgewählter Oberflächenmodifikationen. Die Proben wurden
über mehrere Tage unter Wasserdampfatmosphäre (85℃ 85% r.F.) ausgelagert. Ei-
ne signifikante Medienbeständigkeit ist nur für silanisierte Oberflächen zu erkennen.




6.3.5 Zusammenfassung und Diskussion
In diesem Abschnitt wurde die Anwendbarkeit von TiO2-modifizierten X5CrNi18-10
Oberflächen auf CFK-Metall Hybride untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass die gal-
vanische Korrosion bei X5CrNi18-10 in Kontakt mit CFK sowohl durch TiO2-besputterte,
als auch durch TiO2-implantierte X5CrNi18-10 Oberflächen signifikant reduziert und
somit praktisch unterbunden werden kann. Wieder zeigte sich, dass tendenziell dünne-
re Beschichtungen bessere Ergebnisse zeigen als dickere. Die Gründe dafür wurden im
Abschnitt der TiO2-gesputterten Schichten erläutert. Bei den TiO2-implantierten Ober-
flächen konnte sogar eine erhebliche Reduktion des galvanischen Korrosionsstroms für
Fluenzen unterhalb der, durch potentiodynamische Polarisationsmessungen bestimmten,
Mindestfluenz festgestellt werden. Somit scheinen TiO2-modifizierte Oberflächen zum
Schutz von X5CrNi18-10 vor galvanischer Korrosion mit CFK geeignet.
Die Verbindungsfestigkeit zwischen X5CrNi18-10 und CFK konnte allein durch eine TiO2-
Beschichtung gesteigert werden. Dies ist nicht auf eine durch den Beschichtungsprozess
erhöhte Oberflächenrauheit zurückzuführen, da die Rauheit durch den der Beschichtung
vorangehenden Plasma-Reinigungsschritt sogar etwas reduziert wurde (X5CrNi18-10:
Rq = 225 nm, TiO2 (140 nm): Rq = 179 nm). Vielmehr unterstreicht dieses Ergebnis
die gute Reaktivität von TiO2 mit dem Epoxidharz des CFK. Ob diese gute Reakti-
vität auf chemische oder mechanische Prozesse zurückzuführen ist, lässt sich anhand
der durchgeführten Experimente und Analysen nicht klären. Denkbar wäre jedoch, dass
eine verbesserte mechanische Verankerung durch die in Abschnitt 6.1.4.2 gezeigten, ober-
flächennahen Risse geschehen könnte. Die TEM-Aufnahmen zeigen, dass diese Risse -
auch wenn sie sehr fein sind (wenige nm) - mit dem für die Präparation verwendeten,
auf Epoxidharz basierenden Kleber gefüllt sind. Über Silanverbindungen lässt sich gene-
rell die Verbindungsfestigkeit zwischen CFK und X5CrNi18-10 erhöhen. Auch bei TiO2-
Beschichtungen wurden durch eine Silanisierung äußerst gute Ergebnisse erzielt. Zudem
konnte gezeigt werden, dass die Festigkeit der gesputterten TiO2-Beschichtungen zum
Stahlsubstrat höher als die Verbindungsfestigkeit des CFK-Metall (beschichtet) Hybrids
ist. Die Art des Versagens bei einer Delamination der Hybridverbindung ist also bei
Verwendung eines TiO2-beschichteten Metallfügepartners als kohäsiv einzuordnen.
Ein normalerweise für die Reinigung von Si-Wafern adaptiertes Verfahren wurde benutzt,
um die Oberfläche von X5CrNi18-10 zu hydratisieren und so die Ankopplung von Sila-
nen zu verbessern. Die Wirksamkeit dieser chemischen Vorbehandlung konnte deutlich
gezeigt werden. Innerhalb von FORCiM3A durchgeführte (hier nicht gezeigte) Versu-
che zeigen, dass durch ein zusätzliches Aufrauen der Oberfläche des X5CrNi18-10 mittels
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z.B. Edelkorund-Strahlen die Verbindungsfestigkeit gegenüber CFK weiter erhöht werden
kann.
Durch Versuche zur Medienbeständigkeit wurde deutlich, dass nur silanisierte Oberflä-






Im Rahmen dieser Arbeit sollte die generelle Eignung von gesputtertem und ionenstrahl-
synthetisiertem Titandioxid als Korrosionsschutz für X5CrNi18-10 in chloridhaltigen Me-
dien untersucht werden. Eine besonders anspruchsvolle Fragestellung ergab sich innerhalb
des Projektverbundes FORCiM3A. Hier sollten CFK-Metall Hybridstrukturen für den
Einsatz im Maschinen- und Anlagenbau realisiert werden. Erstmals sollte Titandioxid an
der Grenzfläche CFK-Metall eingesetzt werden, um Kontaktkorrosion zu minimieren und
die Verbindungsfestigkeit der Hybridstruktur zu steigern.
Zunächst wurde Titandioxid in verschiedenen Schichtdicken (9-350 nm) auf polierte X5Cr-
Ni18-10-Oberflächen mittels reaktivem RF-Sputtern abgeschieden und systematisch un-
tersucht. Die elektrochemische Charakterisierung geschah dabei hauptsächlich durch po-
tentiodynamische Polarisationsmessungen, Mott-Schottky Analyse, elektrochemische Im-
pedanzspektroskopie sowie einer potentiostatischen Messmethode, durch die die Kontakt-
korrosion zwischen dem beschichteten Stahl und CFK gemessen werden konnte. Als Elek-
trolyt wurde stets 0,5M NaCl-Lösung verwendet. Strukturelle Untersuchungen wurden
mittels AFM, REM und TEM durchgeführt.
Die Wirksamkeit dieser äußerst dünnen Titandioxid-Schichten als anodischer Korrosi-
onsschutz für X5CrNi18-10 konnte durch eine signifikante Reduktion des Aktiv- und
Passivstroms sowie der Inhibition von Lochfraß gezeigt werden. Der Einsatz dieser TiO2-
Beschichtungen führte zu einer wesentlichen Verminderung von galvanischer Korrosion
zwischen CFK und X5CrNi18-10. So wurde der zwischen Metall und CFK fließende gal-
vanische Strom um einen Faktor 104 reduziert. Ab einer Mindestschichtdicke von 18 nm
zeigen alle TiO2-Schichten einen gegenüber der Passivschicht von X5CrNi18-10 stark ver-
besserten Korrosionsschutz. Allerdings zeigte sich - entgegen der Erwartung -, dass der
Korrosionsschutz mit zunehmender Schichtdicke abnimmt. Dieser Zusammenhang wurde
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durch Messungen zum Aktiv- und Passivstrom und elektrischen Schichtwiderstand be-
obachtet. Für verschiedene Faktoren wie Oberflächenrauheit, Defektdichte und Schicht-
struktur, die alle einen Einfluss auf das Korrosionsverhalten haben können, konnte eine
klare Schichtdickenabhängigkeit aufgezeigt werden. Vergleichend mit einschlägiger Litera-
tur, darin vorgeschlagenen Modellsystemen und Prinzipien wurden vor dem Hintergrund
dieser Beobachtungen Wirkmechanismen diskutiert, um die experimentellen Resultate
zum Korrosionsverhalten der Schichten zu beschreiben.
Die Photoaktivität der gesputterten TiO2-Schichten und damit die prinzipielle Eignung
als photokathodischer Korrosionsschutz wurde mittels Photostrom- und Potentialmes-
sungen sowie Mott-Schottky Analysen unter UV-Beleuchtung verifiziert. Dabei wurde
klar festgestellt, dass aufgrund der geringen Ladungsträgerbeweglichkeit innerhalb der
TiO2-Schichten für eine konkrete Anwendbarkeit entweder die Leitfähigkeit der Schich-
ten erhöht werden, oder die Schichtdicke an die verwendete Lichtleistung/-Wellenlänge
angepasst werden müsste.
Eine Erhöhung der Verbindungsgüte von CFK-Metall Grenzflächen konnte mittels ge-
sputterter TiO2-Schichten erstmalig realisiert werden. Galvanische Korrosion wurde er-
folgreich unterdrückt und die Verbindungsfestigkeit maßgeblich erhöht. Die im Rahmen
der Arbeit entwickelte Idee einer Kombination aus OH-Terminierung und Silanisierung
der TiO2-Oberfläche resultierte darüber hinaus in einer signifikanten Erhöhung der Me-
dienbeständigkeit der Verbindung.
Im Hinblick auf das ionenstrahlsynthetisierte TiO2 wurde für die sequentielle stöchiome-
trische Implantation von Titan und Sauerstoff in X5CrNi18-10 ein weiter Parameterbe-
reich untersucht. Dabei konnte als maßgeblicher Einflussfaktor auf das Korrosionsverhal-
ten die Implantationsdosis identifiziert werden. Ganz deutlich wurde die Existenz einer
Mindestdosis zwischen 1 · 1016 cm−2 (Ti+) und 5 · 1016 cm−2 (Ti+) nachgewiesen, ab der
sich der Korrosionsschutz sprunghaft und signifikant verbessert. Diese Dosis ist verhält-
nismäßig gering und das errechnete Schichtdickenäquivalent von 3-15 nm unterstreicht
die hohe Wirksamkeit von TiO2 als Korrosionsschutz von X5CrNi18-10 in chloridhaltigen
Medien. Die galvanische Korrosion gegenüber CFK konnte in einem ähnlichen Ausmaß
wie bei den gesputterten TiO2-Schichten unterbunden werden.
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Die vorliegende Arbeit konzentrierte sich auf die Untersuchung von Titandioxid als Kor-
rosionsschutz von X5CrNi18-10 Stahl in chloridhaltigen Medien und die Optimierung der
Grenzfläche von CFK-Metall Hybridstrukturen. Für die identifizierten Zusammenhänge
zwischen Schichteigenschaften und elektrochemischer/mechanischer Performance wurden
zwar zugrundeliegende Mechanismen vorgeschlagen und diskutiert, dennoch müssten für
ein vollständiges Verständnis dieser Prozesse weitere Experimente durchgeführt werden,
die aufgrund ihrer Komplexität den zeitlichen Rahmen dieser Arbeit gesprengt hätten.
So könnte im Hinblick auf den photokathodischen Korrosionsschutz z.B. durch Lang-
zeitexperimente an definiert beschädigten Schichten überprüft werden, bis zu welchem
Beschädigungsgrad der generierte Photostrom für einen photokathodischen Korrosions-
schutz ausreicht. Die Ergebnisse des Kurzbalkenbiegeversuchs, die auf die erhöhte Verbin-
dungsfestigkeit hinweisen, könnten als Grundlage für fortführende mechanische Analysen
dienen. Ein weiterer Anknüpfungspunkt an diese Arbeit wäre die gezielte Untersuchung
der Korrelation zwischen den Schichteigenschaften und der Verbindungsfestigkeit der
CFK-Metall Hybridstruktur.
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